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Abstract
Rare-earth oxides (REOx) are extensively investigated due to their extraordinary
physical and chemical properties, which essentially arise from the unfilled 4f electron
shell, in order to reveal the nature of these exceptional properties and ultimately to
utilize them for multiple technological applications.
To maintain the exponential increase in integration density in CMOS technology,
which is also known as Moore’s law, there is a strong desire for ultrathin, well-
ordered, epitaxial REOx layers with a precisely engineered interface, which is essen-
tial for reliable, ultrahigh-performance devices [2]. So far this has been considerably
impeded by RE-promoted silicon oxidation, leading to amorphous silicon oxide and
RE silicon formation [3].
By using complementary synchrotron radiation methods such as X-ray standing wa-
ves (XSW), X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) and X-ray diffraction (XRD),
structural and spectroscopic information are inferred simultaneously from ultrathin
ceria and lanthana films grown on chlorine, silver and gallium passivated silicon(111).
In general, it is revealed that the chemical and structural composition of the interface
and the crystallinity of ultrathin REOx layers on silicon can be precisely control-
led by adsorbate-mediated growth. This might represent a crucial step towards a
perfectly engineered interface, eventually allowing for the integration of REOx as
high-k gate oxides in microelectronics.
In catalysis inverse model catalysts are studied with the aim of getting an in-depth
understanding of the basic principles of catalysis. These model systems are employed
to study, e. g., the nature of active sites and the reaction pathways in complex
catalytic converters. However, a lot remains unknown about the chemical activity
and selectivity as a function of the growth mechanism, structure and morphology of
these model systems.
The powerful spectroscopic photoemission and low-energy electron microscope, which
is able to reveal the surface structure and chemical composition at nanometer reso-
lution, is used to shed light on the growth, morphology and oxidation state of the
inverse model system ceria on ruthenium(0001) up to very high growth temperatu-
res of 1000℃. It is revealed that ceria on ruthemium(0001) forms a commensurate
phase. Specifically, it is shown that the ceria island size and nucleation density can
be adjusted by appropriate growth conditions, potentially giving the ability to tailor
the reactivity of the catalyst through precise structural control.
vii

Inhaltsverzeichnis
Seite
1 Einleitung 1
2 Grundlagen und Messmethoden 5
2.1 Kristallstrukturen von Seltenerdoxiden . . . . . . . . . . . . . . . . 5
2.1.1 Fluorit-Kristallstruktur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6
2.1.2 Bixbyit-Kristallstruktur (C-Typ) . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6
2.1.3 Hexagonale Kristallstruktur (A-Typ) . . . . . . . . . . . . . . . . 8
2.2 Röntgen-Photoelektronenspektroskopie . . . . . . . . . . . . . . . 9
2.2.1 Anfangs- und Endzustands-Effekte von Seltenerdoxiden . . . . . 12
2.3 Kinematische Näherung der Röntgenbeugung . . . . . . . . . . . . 14
2.3.1 Röntgenbeugung an Oberflächen und an dünnen epitaktischen
Filmen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2.4 Dynamische Röntgenbeugung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
2.5 Stehende Röntgenwellenfelder . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 25
2.5.1 Modellierung von kohärenter Fraktion und kohärenter Position . 29
2.5.2 Robustheit der XSW-Auswertung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 33
2.5.2.1 Gang der Auswertung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 33
2.5.2.2 Abschätzung der Unsicherheit von kohärenter Fraktion
und kohärenter Position . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 34
2.6 Niederenergetische Elektronenmikroskopie . . . . . . . . . . . . . . 38
3 Experimenteller Aufbau und Probenpräparation 45
3.1 Strahlführung BW1 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
3.1.1 Ultrahochvakuum-Kammer und Detektoren . . . . . . . . . . . . 46
3.1.2 Probenpräparation am BW1 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47
3.2 Strahlführung BW2 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 49
3.3 Strahlführung U5UA . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 51
3.3.1 Niederenergetisches Elektronenmikroskop an U5UA . . . . . . . . 52
3.3.2 Probenpräparation an U5UA . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 53
4 Strukturelle und chemische Zusammensetzung von
Seltenerdoxid-Filmen auf Si(111) 55
4.1 Stand der Wissenschaft . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 55
4.1.1 Si(111)-(7× 7) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
ix
Inhaltsverzeichnis
4.1.2 Adsorbate auf Si(111): Chlor, Silber und Gallium . . . . . . . . . 56
4.1.2.1 Cl/Si(111) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
4.1.2.2 Ag/Si(111) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 57
4.1.2.3 Ga/Si(111) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58
4.1.3 Wachstum von Ceroxid und Lanthanoxid auf Si(111) . . . . . . . 59
4.2 Charakterisierung ultradünner Ceroxid-Filme . . . . . . . . . . . . 62
4.2.1 Ergebnisse der Diplomarbeit . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 62
4.2.2 Kristalline Qualität in Abhängigkeit des
Sauerstoffhintergrunddrucks und der Chlor-Passivierung . . . . . 68
4.2.3 Vergleich des Einflusses unterschiedlicher Adsorbate auf die
Kristallinität ultradünner Ceroxid-Filme . . . . . . . . . . . . . . 73
4.2.4 Grenzfläche zwischen Ce2O3 und Silizium . . . . . . . . . . . . . 78
4.2.5 Verhalten der Adsorbate während des Wachstums . . . . . . . . . 87
4.2.5.1 Verhalten des Chlors . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 87
4.2.5.2 Verhalten des Silbers . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 91
4.2.5.3 Verhalten des Galliums . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 95
4.3 Charakterisierung ultradünner Lanthanoxid-Filme . . . . . . . . . . 99
4.3.1 Spektroskopische Untersuchungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . 99
4.3.2 Strukturelle Untersuchungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102
4.4 Wachstum von Seltenerdoxid-Multilagen-Filmen . . . . . . . . . . 108
4.4.1 Spektroskopische Untersuchungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . 108
4.4.2 Strukturelle Untersuchungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 110
4.5 Charakterisierung von Seltenerdoxid-Filmen mit Schichtdicken im
Bereich einiger Nanometer mit Hilfe von XRD und GIXRD . . . . 116
4.5.1 Reziproke Gitterkarte . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 117
4.5.2 CeOx-Filme: Strukturelle Eigenschaften in Abhängigkeit des
Sauerstoffhintergrunddrucks, der Wachstumsrate und der
Chlor-Passivierung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 118
4.5.2.1 Oxidationszustand . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 120
4.5.2.2 Spekulare Beugung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 120
4.5.2.3 Auswirkungen des Verhältnisses von Cer-Fluss zu
Sauerstoffhintergrunddruck . . . . . . . . . . . . . . . . . 126
4.5.2.4 Beugung unter streifendem Einfall . . . . . . . . . . . . . 128
4.5.2.5 Nachoxidation und Kristallinität der Ceroxid-Filme . . . 136
4.5.2.6 Zusammenfassung der Röntgenbeugungs-Ergebnisse
zum Ceroxid-Wachstum . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 137
4.5.3 Strukturelle Eigenschaften von Lanthanoxid-Filmen . . . . . . . . 137
4.6 Zusammenfassung und Ausblick . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 141
5 Wachstum, Morphologie und Oxidationszustand von CeOx/Ru(0001) 145
5.1 Stand der Wissenschaft . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 145
5.1.1 Wachstum von Ceroxid auf Übergangsmetallen . . . . . . . . . . 146
x
Inhaltsverzeichnis
5.2 Wachstumsmodus von Ceroxid auf Ru(0001) . . . . . . . . . . . . 148
5.2.1 Einfluss der Substratmorphologie . . . . . . . . . . . . . . . . . . 152
5.2.2 Oxidationszustand . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 156
5.2.3 Laterale Beziehung der Ceroxid-Inseln zum Substrat . . . . . . . 157
5.3 Lokaler Oxidationszustand der Ceroxid-Inseln . . . . . . . . . . . . 167
5.4 Zusammenfassung und Ausblick . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 175
Abkürzungsverzeichnis 179
Literaturverzeichnis 181
Wissenschaftliche Beiträge 201
xi

1 Einleitung
Seltenerdoxide werden aufgrund ihrer außergewöhnlichen physikalischen und che-
mischen Eigenschaften, die hauptsächlich aus dem nicht vollständig besetzten 4f -
Niveau resultieren, intensiv erforscht, um zum einen die grundlegenden physikali-
schen Effekte dieser besonderen Eigenschaften zu verstehen und um zum anderen
spezielle Eigenschaften gezielt in unterschiedlichsten Anwendungsfeldern einzuset-
zen.
Viel versprechende Anwendungsgebiete von Seltenerdoxiden umfassen unter ande-
rem Festoxidbrennstoffzellen (solid oxide fuel cell, SOFC) [4, 5], Sauerstoffsenso-
ren [6, 7] und supraleitende Filme [8, 9]. In der Mikroelektronik wird versucht, Sel-
tenerdoxide als Isolatorschicht für die silicon on insulator-Technik (SOI) [10, 11],
für das resistive switching [12, 13] und ganz besonders als Isolatorschicht mit ho-
her dielektrischer Konstante (“High-k“-Gateoxid) für MOS-Transistoren [14–18] zu
verwenden.
Die potenzielle Anwendung von Seltenerdoxiden in der Mikroelektronik als High-k-
Gateoxid liegt darin begründet, dass bei der immer weiter zunehmenden Integra-
tionsdichte in integrierten Schaltungen (Mooresches Gesetz) die Verkleinerung von
MOS-Transistoren in der CMOS-Technologie von Leckströmen durch die Isolator-
schicht zwischen Gate und Silizium-Halbleiter begrenzt ist, die bei Verringerung der
Dicke des Gateoxids SiO2 unterhalb von 3 nm exponentiell zunehmen [19]. Als alter-
native Gateoxide kommen deshalb ultradünne Seltenerdoxid-Filme in Frage, da sie
große Bandlücken und relativ hohe dielektrische Konstanten aufweisen [19] und in
Kontakt mit Silizium thermodynamisch stabil sind [20]. Darüber hinaus ist die Git-
terfehlanpassung gegenüber Silizium äußerst gering, wodurch die Möglichkeit des
epitaktischen Wachstums gegeben ist. Unter den Kandidaten sind unter anderem
Lanthanoxid und Ceroxid, die dielektrische Konstanten von ca. 19 [21] bzw. etwa
26 [19, 22], Bandlücken von ungefähr 6 eV [22–24] und Gitterfehlanpassungen von
0,35% für CeO2 [25] und 4,6% für La2O3 [26] aufweisen.
Die erfolgreiche Integration von Seltenerdoxiden als High-k-Gateoxid in MOSFET-
Strukturen ist bislang jedoch daran gescheitert, dass Seltenerdmetalle die Oxidation
des Siliziumsubstrates an der Grenzfläche katalysieren [3, 14, 27] und es dadurch
im Allgemeinen zur Bildung von Siliziumoxid und Silikat an der Grenzfläche zwi-
schen Silizium und Seltenerdoxid-Film kommt [10, 28–30]. Die defektreichen SiOx-
und RESixOy-Phasen an der Grenzfläche führen nicht nur zu einer hohen Dichte
an Ladungsfallen (charge traps), sondern weisen auch niedrigere dielektrische Kon-
stanten als die Seltenerdoxid-Filme auf, wodurch sich die effektive Oxidschichtdicke
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(effective oxide thickness, EOT)∗ des Gateoxids in der MOSFET-Struktur unge-
wollt erhöht [31]. Aufgrund der hohen Defektdichte der dünnen SiOx- und RESixOy-
Phasen an der Grenzfläche werden bis jetzt jedoch noch nachoxidierte dicke amorphe
Seltenerd-Gateoxid-MOSFET-Strukturen verwendet, die deutlich geringere Defekt-
dichten und damit bessere Transistorkennlinien aufweisen [31, 32]. Da die verwen-
deten amorphen Filme aber geringere dielektrische Konstanten und damit höhere
EOTs aufweisen [32], ist die Realisierung von epitaktischen High-k-Seltenerdoxid-
Filmen von höchster Kristallinität und minimalem Defekt-Anteil an der Grenzfläche
entscheidend für die Herstellung von hochperformanten Seltenerdoxid-MOSFET-
Strukturen mit äußerst geringen EOTs.
Um die Probleme der reaktiven Seltenerdoxid-Silizium-Grenzfläche zu umgehen und
dadurch eine epitaktische Grenzfläche zwischen Seltenerdoxid-Filmen und Silizium-
Substrat mit geringer Defektdichte herzustellen, wurde neben dem gezielten Be-
einflussen der Wachstumskinetik (Wachstumsrate, Sauerstoffhintergrunddruck und
Substrattemperatur) [17] bereits versucht, die Si(111)-Oberfläche vor dem Selten-
erdoxid-Wachstum mit Hilfe von Wasserstoff zu passivieren [33, 34]. Obwohl die
Wasserstoff-Passivierung in der Lage ist, den amorphen SiOx- und RESixOy-Anteil
an der Grenzfläche drastisch zu reduzieren, limitiert die geringe Wachstumstempe-
ratur von maximal 450℃ (bei höheren Temperaturen desorbiert Wasserstoff von der
Silizium-Oberfläche [35]) die zu erreichende Kristallinität der Seltenerdoxid-Filme.
Ziel dieser Dissertation ist es zunächst, das Konzept der Passivierung der Si(111)-
Oberfläche für das Seltenerdoxid-Wachstum auf andere Adsorbate wie Chlor, Sil-
ber und Gallium zu übertragen. Die Desorptionstemperaturen dieser Adsorbate
liegen höher als für Wasserstoff und somit ist es möglich, für eine höhere Kris-
tallinität der Seltenerdoxid-Filme die Wachstumstemperatur anzuheben. Gleich-
zeitig kann die Rolle der Adsorbate im Wachstumsprozess erstmals spektrosko-
pisch und strukturell aufgeklärt werden. Anhand des Wachstums von Ceroxid-,
Lanthanoxid- und Lanthanoxid-Ceroxid-Multilagen-Filmen wird mit Hilfe zahlrei-
cher komplementärer Synchrotronstrahlungsmessmethoden erstmals gleichzeitig die
Kristallinität der Seltenerdoxide und die chemische und strukturelle Beschaffen-
heit der Grenzfläche in Abhängigkeit des zur Passivierung verwendeten Adsorbates
und der Wachstumsparameter charakterisiert. Dabei wird das anfängliche Wachs-
tum anhand ultradünner Seltenerdoxid-Filme und Seltenerdoxid-Multilagen-Filme
auf Si(111) mit Hilfe der Messmethoden der stehenden Röntgenwellenfelder (XSW)
und Röntgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS) beleuchtet, während das fortge-
schrittene Wachstum anhand von Seltenerdoxid-Filmen mit höheren Schichtdicken
mit Hilfe von Röntgenbeugung (XRD) studiert wird. Insgesamt soll so ein entschei-
dender Beitrag zum tieferen Verständnis des Adsorbat-modifizierten Seltenerdoxid-
Wachstums auf Si(111) geleistet werden, welches die gezielte Herstellung einer per-
fekt geeigneten Grenzfläche und von Seltenerdoxid-Filmen von höchster Kristalli-
∗Die effektive Oxidschichtdicke (EOT) beschreibt die SiO2-Schichtdicke, die benötigt wird, um eine
identische Kapazität zu erzeugen, wie der High-k-Film.
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nität für die MOSFET-Anwendung erlaubt und somit möglicherweise den Weg zur
erfolgreichen Integration der Seltenerdoxide als High-k-Gateoxide bereitet.
Ceroxid wird in der Katalyse bereits im typischen Drei-Wege-Katalysator als Sauer-
stoff-Reservoir für die durch Rh/Pt-Partikel katalysierte Oxidation von CO, Kohlen-
wasserstoffen und Stickoxiden eingesetzt und weiter erforscht, da es in der Lage ist,
Sauerstoff in vergleichsweise großen Mengen aufzunehmen, im Kristallgitter zu trans-
portieren und wieder freizusetzen [36,37]. Dieses ist darauf zurückzuführen, dass Cer-
oxid in den beiden Oxidationszuständen Ce3+ (Ce2O3) und Ce4+ (CeO2) vorkommt,
welche reversibel durch Oxidation und Reduktion ineinander überführt werden kön-
nen [37]. Daneben wird es für vielfältige katalytische Anwendungen zur Wasserstoff-
gewinnung untersucht, wie z. B. durch die Wassergas-Shift-Reaktion (WGS) [38]
oder durch die solare Wasserstofferzeugung [39]. Weiterhin ist die Verwendung von
Ceroxid in Brennstoffzellen sehr vielversprechend [40,41].
Durch systematische Studien von sogenannten Modellkatalysatoren mit steigender
Komplexität erhofft man sich ein fundamentales Verständnis der der Katalyse zu-
grunde liegenden physikalischen Phänomene [37,42–44]. Zunächst wurden in bereits
erfolgten Untersuchungen Metalle und Oxide als einfachere Modellsysteme verwen-
det, bevor komplizierte Systeme wie Übergangsmetall-Nanopartikel auf Oxidsub-
straten und schließlich inverse Modellkatalysatoren (Oxide auf Übergangsmetall-
Substraten) in die Katalyseforschung Einzug erhielten [45]. Durch diese Vorgehens-
weise konnten bereits erste katalytisch aktive Plätze und Reaktionsmechanismen
von komplexen realen Katalysatoren aufgeklärt werden [46–48].
Trotz der oben genannten Erfolge ist der Einfluss des Wachstumsmechanismus, der
Struktur und der Morphologie der Oberfläche der Modellkatalysatoren auf die Ent-
stehung der katalytisch aktiven Plätze, die für die katalytische Aktivität und die
chemische Selektivität verantwortlich sind, noch nicht ausreichend verstanden. In
zahlreichen Experimenten konnte zwar bereits nachgewiesen werden, dass Sauerstoff-
Fehlstellen und unterkoordinierte Plätze auf Ceroxid-Oberflächen, die vermehrt an
Stufenkanten vorkommen [49], zu einer erhöhten katalytischen Aktivität führen
[50–52], und Nilius et al. [53] vermuteten kürzlich, dass sogar der genaue Typ einer
Stufenkante die katalytische Aktivität von Ceroxid maßgeblich beeinflusst. Es lie-
gen bis jetzt jedoch nur wenige Studien vor, die den Wachstumsmechanismus und
dessen Auswirkung auf die Kristallstruktur, Defekte und Oberflächen-Morphologie
der Modellkatalysatoren mit Hilfe von mikroskopischen Methoden, wie z. B. Raster-
tunnelmikroskopie (scanning tunneling microscopy, STM) [24,49] oder Rasterkraft-
mikroskopie (atomic force microscopy, AFM) [54] untersucht haben.
Ziel dieser Dissertation ist es deshalb, erstmals einen inversen Modellkatalysator am
Beispiel von Ceroxid auf Ru(0001) mit Hilfe eines SPELEEM-Instruments (spec-
troscopic photoemission and low-energy electron microscope) und komplementärer
Messmethoden umfassend zu untersuchen und dadurch einen entscheidenden Beitrag
zum tieferen Verständnis des Wachstumsmechanismus, der Oberflächen-Struktur
und -Morphologie sowie des Oxidationszustands des Ceroxids in Abhängigkeit der
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Präparationsbedingungen und der Substratmorphologie zu leisten. Dabei werden
das Wachstum von Ceroxid auf Ru(0001) in-situ im Realraum (LEEM) und im
reziproken Raum (LEED) in Videobildrate und der Oxidationszustand des Cer-
oxids, welcher mit Hilfe von XPEEM bestimmt wird, in Abhängigkeit des Sauer-
stoffhintergrunddrucks und der Wachstumstemperatur sowie der Substratmorpho-
logie bis zu einer Temperatur von 1000℃ charakterisiert. Das Ceroxid-Wachstum
wird mit Nanometer-Auflösung bis zu mesoskopischen Skalen studiert und knüpft
somit an das Verständnis über die strukturelle Beschaffenheit des inversen Modell-
katalysators der bisherigen STM- und AFM-Untersuchungen an, wird dieses jedoch
deutlich erweitern. Gleichzeitig wird die laterale Beziehung der Ceroxid-Inseln zum
Ruthenium(0001)-Substrat und der Einfluss des Oxidationszustands des Ceroxids
auf das Wachstum und die Struktur der Oberfläche beleuchtet.
Darüber hinaus wird die Methode des I(V)-Fingerabdrucks [55–57] für Ceroxid ent-
wickelt. Anhand dieser Methode ist es möglich, zugleich den Oxidationszustand und
die Kristallstruktur von Ceroxid mit einer lateralen Auflösung von bis zu 10 nm
zu untersuchen, wodurch die Methode einen entscheidenden Vorteil gegenüber rein
spektroskopischen Methoden, wie z. B. XPEEM, bietet. Anhand von Reduktions-
und Oxidations-Experimenten an dem inversen Modellkatalysator CeOx/Ru(0001)
wird die I(V)-Analyse eindrucksvoll beweisen, dass sie in der Lage ist, die Kristall-
struktur und den Oxidationszustand von Ceroxid in-situ während der chemischen
Reaktion zu verfolgen. Zusätzlich wird mit Hilfe der I(V)-Analyse gezeigt, dass die
Reduktion an unterschiedlichsten Bereichen der Ceroxid-Inseln abläuft. Dadurch,
dass die Methode des I(V)-Fingerabdrucks nicht auf Synchrotronstrahlung ange-
wiesen ist und gleichzeitig die Struktur und den Oxidationszustand des inversen
Modellkatalysators mit Nanometer-Auflösung in-situ während der chemischen Re-
aktion verfolgen kann, steht damit einer Vielzahl von Experimentatoren eine Me-
thode zur Verfügung, die ganz neue Einblicke in die fundamentalen katalytischen
Prozesse verspricht.
4
2 Grundlagen und Messmethoden
In diesem Kapitel sollen zunächst die Kristallstrukturen der Seltenerdoxide anhand
des Beispiels von Ceroxid besprochen werden und anschließend die wichtigsten in
der vorliegenden Arbeit verwendeten Messmethoden erläutert werden. Insbesondere
wird auf Details der Messmethoden eingegangen, die über bekanntes Lehrbuchwis-
sen hinausgehen. Auf die Darstellung der Grundlagen der Festkörperphysik wird
verzichtet und auf Lehrbücher verwiesen.
2.1 Kristallstrukturen von Seltenerdoxiden
In diesem Abschnitt werden die drei wichtigsten Kristallstrukturen von Seltenerd-
oxiden, die für die spätere Diskussion der Ergebnisse zum Seltenerdoxid-Wachstum
auf Si(111) und Ceroxid-Wachstum auf Ru(0001) relevant sind, am Beispiel von
Ceroxid detailliert beschrieben.
Ceroxid kristallisiert im Volumen in den verschiedensten Kristallstrukturen und
weist dabei ein sehr komplexes Phasendiagramm auf, welches in Abb. 2.1 darge-
stellt ist [26,37,58,59]. Nicht alle diese Phasen sind bis jetzt für dünne epitaktische
Filme vorgefunden worden, weshalb hier nur auf die wichtigsten Kristallstrukturen
eingegangen wird. Im Oxidationszustand Ce4+ (CeO2) kristallisiert Ceroxid in der
kubischen Fluorit-Kristallstruktur, die dem Grenzfall der nicht stöchiometrischen α-
Phase entspricht [59]. Dagegen kommen im RE3+-Oxidationszustand die sogenann-
ten Sesquioxide der Seltenerdoxide RE2O3 in drei Kristallstrukturen vor, die als A-,
B- und C-Typ bezeichnet werden. Beim A-Typ handelt es sich um eine hexagonale
Kristallstruktur, der B-Typ ist monoklin und die kubische Bixbyit-Kristallstruktur
wird als C-Typ bezeichnet. In der hexagonalen Kristallstruktur (A-Typ) ist das
Sesquioxid Ce2O3 am stabilsten und der C-Typ, welcher sich am Ende der nicht
stöchiometrischen σ-Phase befindet, wird experimentell für CeO1,5−1,53 (die Zusam-
mensetzung ist nicht genau bestimmt) beobachtet [37]. Monoklines B-Typ Ceroxid
ist nicht bekannt. Eine sehr ausführliche Darstellung der verschiedenen Phasen von
Ceroxid, der zugehörigen Kristallstrukturen und Eigenschaften bietet [37].
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Abb. 2.1 Phasendiagramm des Ceroxids in Abhängigkeit der Zusammensetzung
CeOx und der Temperatur (nach [37])
2.1.1 Fluorit-Kristallstruktur
Bei der kubischen Fluorit-Kristallstruktur von CeO2 sind die Ce-Atome nach der
4a-Punktlage und die O-Atome nach der 8c-Punktlage der Raumgruppe Fm3¯m,
Nr. 225 (siehe International Tables for Crystallography [60]) angeordnet [61] und
die Gitterkonstante beträgt a = 5,411Å [37]. In Abb. 2.2 ist die Fluorit-Struktur
von CeO2 in der (111)-Aufsicht und in der Seitenansicht in [1¯01]-Blickrichtung dar-
gestellt. Der Aufbau durch O-Ce-O Trilagen, welche aus zwei Sauerstoff-Lagen und
einer Cer-Lage bestehen, ist in [111]-Richtung sehr gut zu erkennen und durch das
blaue Rechteck hervorgehoben.
2.1.2 Bixbyit-Kristallstruktur (C-Typ)
Ce2O3 kristallisiert ebenfalls in einer kubischen Kristallstruktur, der sogenannten
Bixbyit-Kristallstruktur (C-Typ) mit der Raumgruppe Ia3¯, Nr. 206 (siehe Interna-
tional Tables for Crystallography [63]). Die Ce-Atome besetzen dabei in der Kris-
tallstruktur die 8b- und 24d-Punktlagen und die O-Atome die 48e-Punktlage [64,65].
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[10 ]1
[ 0]11 [ 10]1 [ 0]11
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Abb. 2.2 Links: Aufsicht der CeO2(111)-Oberfläche der Fluorit-Struktur. Rechts:
Seitenansicht in [1¯10]-Blickrichtung. Das blaue Rechteck markiert exem-
plarisch eine O-Ce-O Trilage. Weiße Kreise: Ce-Atome, rote Kreise: O-
Atome (aus [62])
Die Gitterkonstante beträgt a= 11,16Å und die Positionsparamater werden von Da
Silva [66] mit xCe = 0,4701, xO = 0,3893, yO = 0,1481 und zO = 0,3782 angege-
ben. In einer vereinfachten Anschauung erhält man durch Entfernen von 25% der
Sauerstoff-Atome aus der Fluorit-Kristallstruktur und anschließender Relaxation des
Kristallgitters die Bixbyit-Kristallstruktur. In den Abbildungen 2.3 und 2.4 ist die
Bixbyit-Struktur des Sesquioxids Ce2O3 in der Seitenansicht in [1¯10]-Blickrichtung
und in der (111)-Aufsicht dargestellt. Der Aufbau durch O0,75-Ce-O0,75-Trilagen und
die dadurch entstehende Ähnlichkeit zur Fluorit-Struktur ist deutlich zu erkennen.
T
ri
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[111]
[1 0]1
[11 ]2
Abb. 2.3 Seitenansicht der Bixbyit-Kristallstruktur von Ce2O3 in [1¯10]-
Blickrichtung. Das blaue Rechteck markiert exemplarisch eine O0,75-
Ce-O0,75 Trilage. Weiße Kreise: Ce-Atome, rote Kreise: O-Atome
(aus [62])
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[ 1 ]1 0
[ ]111
[11 ]2
Abb. 2.4 Aufsicht der (111)-Oberfläche der Bixbyit-Kristallstruktur von Ce2O3.
Weiße Kreise: Ce-Atome, rote Kreise: O-Atome (aus [62])
2.1.3 Hexagonale Kristallstruktur (A-Typ)
Ce2O3 kristallisiert auch in einer hexagonalen Kristallstruktur (A-Typ) mit der
Raumgruppe P 3¯2/m1, Nr. 164 (siehe International Tables for Crystallography [67]).
Die Ce-Atome sind dabei nach der 2d-Punktlage und die O-Atome nach der 2d- und
1a-Punktlage mit den Positions-Parametern zCe = 0,24543 und zO = 0,6471 ange-
ordnet [68]. Die Gitterkonstanten von Ce2O3 betragen a = 3,891Å und c = 6,059Å
[68]. In Abb. 2.5 ist das hexagonale Ce2O3 in der (0001)-Aufsicht und in der Seiten-
ansicht in Blickrichtung [2¯110] dargestellt. Es bilden sich beim A-Typ Ce2O3 keine
[ ]2110
[ ]0001
[ ]01 01
[ ]0001
[ ]2 011
[ ]01 01
Abb. 2.5 Links: Aufsicht der Ce2O3(0001)-Oberfläche der hexagonalen Phase.
Rechts: Seitenansicht in [2¯110]-Blickrichtung. Weiße Kreise: Ce-Atome,
rote Kreise: O-Atome (aus [62])
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Trilagen wie bei den kubischen Kristallstrukturen aus, wie in der Seitenansicht deut-
lich zu erkennen ist, denn zwischen den einzelnen Cer-Lagen, die unterschiedliche
Abstände in [0001]-Richtung aufweisen, gibt es im Wechsel eine bzw. zwei Sauerstoff-
Lagen. Im Fall von einer Sauerstoff-Lage befindet sich die Sauerstoff-Lage vertikal
genau mittig zwischen den Cer-Lagen, die einen Abstand von 2,9741Å in [0001]-
Richtung aufweisen. Bei zwei Sauerstoff-Lagen zwischen den Cer-Lagen, liegt eine
Sauerstoff-Lage bei 0,211 und eine bei 0,789, normiert auf den Cer-Lagen-Abstand,
der in diesem Fall 3,0849Å beträgt.
2.2 Röntgen-Photoelektronenspektroskopie
In diesem Abschnitt wird die Methode der Röntgen-Photoelektronenspektroskopie
(x-ray photoelectron spectroscopy (XPS)) und auf die Besonderheiten des 3d-Niveaus
von Seltenerdoxiden am Beispiel des Ce3d-XPS-Spektrums eingegangen. Sehr detail-
lierte und ausführliche Darstellungen der XPS-Methode finden sich in der Litera-
tur [69–72], an denen sich die Folgenden Darstellungen orientieren.
XPS ist eine der wichtigsten experimentellen Methoden zur chemischen und element-
sensitiven Analyse von Festkörperoberflächen. Sie beruht auf dem äußeren Photoef-
fekt und mit Hilfe von Röntgenstrahlung ist es möglich, im Festkörper gebundene
Elektronen über das Vakuum-Niveau hinaus in unbesetzte Zustände anzuheben.
Somit ist es möglich die besetzte Zustandsdichte in Festkörpern zu spektroskopie-
ren, wie Abb. 2.6 schematisch vereinfacht veranschaulicht. Die kinetische Energie der
Photoelektronen beträgt bei Verwendung von monochromatischer Röntgenstrahlung
mit der Photonenenergie hν und unter Vernachlässigung von Vielteilchen-Effekten
im Einteilchen-Bild (Koopmans-Theorem):
Ekin(e−) = hν − φ− EB. (2.1)
Dabei bezeichnet Φ die Austrittsarbeit der Elektronen im Festkörper und muss be-
rücksichtigt werden, da die Bindungsenergie EB im Festkörper auf die Fermi-Energie
EF und nicht auf das Vakuum-Niveau bezogen ist. Die chemische Sensitivität der
Methode beruht auf der element- und bindungsspezifischen energetischen Lage der
Rumpfniveaus.
Bei einer genaueren quantenmechanischen Betrachtung der Photoelektronenspek-
troskopie unter Berücksichtigung von Vielteilchen-Effekten geht ein N -Elektronen-
System aus einem Anfangszustand (initial state) durch Absorption eines Photons
der Energie hν und Emission eines Photoelektrons in einen unbesetzten Einteilchen-
Zustand oberhalb des Vakuum-Niveaus in einen Endzustand (final state) eines (N−
1)-Elektronen-Systems über. Durch das entstandene Loch im (N − 1)-Elektronen-
System wird ein zusätzliches positives Potential hervorgerufen, das eine energetische
Relaxation des (N − 1)-Elektronen-Systems bewirkt. Dies hat jedoch aus Gründen
der Energieerhaltung eine Änderung der kinetischen Energie der Photoelektronen
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Φ
Abb. 2.6 Vereinfachte schematische Darstellung der beteiligten Energieniveaus und
Übergänge bei der Photoelektronenspektroskopie (nach [71])
zur Folge und wirkt sich damit auf die gemessenen Bindungsenergien aus. Aus quan-
tenmechanischer Sicht wird demnach bei der Photoelektronenspektroskopie unter
Berücksichtigung von Vielteilchen-Effekten die Energiedifferenz
EVB = EN−1f − ENi (2.2)
zwischen der Gesamtenergie eines N -Elektronen-Anfangszustands ENi und eines
(N − 1)-Elektronen-Endzustands ENf gemessen. Da man bei der Photoelektronen-
spektroskopie immer die Bindungsenergie EVB bestimmt und diese teilweise recht
deutlich von den Einteilchen-Bindungsenergien nach dem Koopmans-Theorem ab-
weichen können, ist dies bei der Analyse und Interpretation von XPS-Spektren zu
berücksichtigen.
Die Röntgen-Photoelektronenspektroskopie ist aufgrund der starken Wechselwir-
kung von Elektronen mit Materie äußerst oberflächensensitiv. Der Energieverlust
der Photoelektronen wird dabei hauptsächlich durch Plasmonen- und andere Mehr-
teilchen-Anregungen verursacht. Es kommt infolgedessen zu einer Abschwächung der
Intensität I des Photoelektronen-Signals aufgrund des Durchdringens eines Festkör-
pers mit der Schichtdicke d und wird durch die inelastische mittlere freie Weglänge
(inelastic mean free path) der Elektronen λ nach folgender Formel beschrieben:
I = e− dλ . (2.3)
10
2.2 Röntgen-Photoelektronenspektroskopie
Allgemein liegt die Ausdringtiefe der Photoelektronen eines typischen XPS-Experi-
ments mit kinetischen Energien bis 2 keV lediglich im Bereich von einigen Ångström
bis zu wenigen Nanometern [70] und kann z. B. mit Hilfe der TPP2M-Formel von
Tanuma, Powell und Penn [73] grob abgeschätzt werden. Die Ausdringtiefe der
Photoelektronen kann jedoch durch eine Erhöhung der Energie der einstrahlenden
Photonen vergrößert werden, wodurch sich die kinetische Energie der Photoelektro-
nen ebenfalls erhöht. Dies macht man sich bei der Methode der Harten Röntgen-
Photoelektronenspektroskopie (hard x-ray photoelectron spectroscopy, HAXPES) zu
Nutze, in der die Photoelektronen kinetische Energien bis zu 15 keV erreichen und die
Ausdringtiefe materialabhängig dadurch auf etwa 20 nm erhöht werden kann [74].
Da der Übergang von XPS zu HAXPES fließend ist und es keine genaue energe-
tische Abgrenzung zwischen den Methoden gibt, wird in der vorliegenden Arbeit
ausschließlich von XPS gesprochen, obwohl die kinetischen Energien der Photoelek-
tronen bis zu 2,8 keV erreichen.
Die chemische Sensitivität der Methode wird durch die Abhängigkeit der Bindungs-
energie von der chemischen Bindung (chemical shift) des emittierenden Atoms ver-
ursacht. Es handelt sich dabei um einen Anfangszustands-Effekt, der aufgrund von
unterschiedlichen Elektronegativitäten auftritt, die die Elektronendichteverteilung
der an der Bindung beteiligten Atome und damit die Kernladungsabschirmungen
verändern. Der Effekt der chemischen Verschiebung kann hervorragend anhand des
Si2p-Niveaus, welches in Abb. 2.7 dargestellt ist, veranschaulicht werden. Das Si2p-
Spektrum weist aufgrund unterschiedlicher Silizium-Oxidationszustände entspre-
chende energetische Verschiebungen auf, die mit zunehmendem Oxidationszustand
(Si1+, Si2+, Si3+, Si4+) zu höheren Bindungsenergien verschoben sind. In der vor-
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Abb. 2.7 Si2p3/2-XPS-Spektrum verdeutlicht anhand eines ultradünnen
Siliziumoxid-Films auf Si(100) den Einfluss der chemischen Bindung
auf die Bindungsenergie (nach [75])
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chenen Anfangs- und Endzustands-Effekte, die für das Auftreten weiterer Peaks im
Spektrum verantwortlich sind, berücksichtigt werden.
Zur Veranschaulichung dieser Endzustands- und Anfangszustands-Effekte werden
im Folgenden die Endzustands-Effekte am Beispiel von Ce2O3 (Ce3+) schematisch
erklärt.
Die Elektronenkonfiguration von Ce2O3 beträgt [Xe](5d6s)04f1 und im Endzustand
wird durch die Emission eines Photoelektrons das |4f〉-Niveau durch das entstan-
dene attraktive Potential −U abgesenkt. Dadurch kann die neben der Spin-Bahn-
Aufspaltung zusätzlich auftretende Aufspaltung des Ce3+-XPS-Spektrums durch die
folgenden Szenarien, welche in Abb. 2.9 schematisch dargestellt sind, vereinfacht er-
klärt werden [80]:
a) Da das |4f〉-Niveau energetisch mit dem O2p-Valenzband überlappt und nur
einfach besetzt ist, kommt es zu einem Übergang von einem Elektron aus der
Oberkante des O2p-Valenzbandes in das abgesenkte |4f〉-Niveau εf = ε0f −U . Der
Endzustand befindet sich somit in der 4f2-Konfiguration und das Photoelektron
erhält zusätzliche kinetische Energie.
b) Im zweiten Fall kommt es zu keiner zusätzlichen Besetzung des |4f〉-Niveaus
durch ein Elektron aus dem O2p-Valenzband und das |4f〉-Niveau bleibt deshalb
einfach besetzt. Der Endzustand entspricht daher der 4f1-Konfiguration und die
kinetische Energie des Photoelektrons ist mit E(b)kin = E0kin kleiner als im Fall (a).
Abb. 2.9
Schematische Darstellung
der Anfangs- und Endzu-
stände bei der Photoemis-
sion aus dem Ce3d-Niveau
von Ce2O3. Grundzustand:
Das |4f〉-Niveau mit der
Energie ε0f ist mit einem
Elektron besetzt. a) Das
|4f〉-Niveau wird im End-
zustand auf die Energie εf
abgesenkt und es kommt
zu einer zusätzlichen Be-
setzung durch ein Elektron
aus dem O2p-Valenzband.
b) Das |4f〉-Niveau bleibt
trotz energetischer Absen-
kung im Endzustand ein-
fach besetzt. (nach [62])
Ɛ |4f >f
0 1
Ɛf
EF
Ɛc
O2p-Valenzband
Anfangszustand Endzustand
a) |4f >2 b) |4f >1
U
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Der Endzustand (a) ist wegen der zusätzlichen kinetischen Energie des Photoelek-
trons für den Satellitenpeak v0 verantwortlich, wobei der Endzustand (b) der Haupt-
linie v′ entspricht [80].
Da der Grundzustand des Ce4+-Oxidationszustands zusätzlich aus einer „gemisch-
ten Valenz“ der Zustände |4f 0〉 und |4f 1〉 besteht, kommt es zu einer weiteren Auf-
spaltung und es sind prinzipiell drei Endzustände möglich. Abb. 2.10 fasst die zu-
grunde liegenden Anfangs- und Endzustände, die für das Auftreten der unterschied-
lichen Peaks im Ce3d-XPS-Spektrum verantwortlich sind, für die beiden Oxidations-
zustände von Ceroxid vereinfachend zusammen. V bezeichnet dabei das Valenzband.
V n−1 bedeutet entsprechend, dass ein Elektron aus dem Valenzband das |4f〉-Niveau
besetzt hat. Die Anzahl der möglichen Endzustände für die beiden Oxidationszu-
stände entspricht den möglichen Peaks im Ce3d-Spektrum. Unter Berücksichtigung
der Spin-Bahn-Aufspaltung ergeben sich so die vier Peaks für den Ce3+- und die
sechs Peaks für den Ce4+-Oxidationszustand des Ce3d-XPS-Spektrums.
Anfangszustand Endzustände
Ce2O3
|4f 1〉
|4f 1V n〉
|4f 2V n−1〉
Anfangszustände Endzustände
CeO2
|4f 0〉
|4f 1V n−1〉
|4f 0V n〉
|4f 1V n−1〉
|4f 2V n−2〉
Abb. 2.10 Vereinfachte schematische Übersicht über die Anfangs- und Endzustände
bei der Photoelektronenspektroskopie des Ce3d-Niveaus von CeO2 und
Ce2O3 (nach [62])
2.3 Kinematische Näherung der Röntgenbeugung
In diesem Abschnitt wird zunächst die kinematische Näherung beschrieben, wel-
che die einfachste qualitative Betrachtung der beobachteten Beugungsintensitäten
in einem Beugungsexperiment darstellt. Dabei wird bei der kinematischen Röntgen-
beugung von der Fraunhofer-Näherung, d. h. die Abstände zwischen Quelle, Kristall
und Detektor sind groß im Vergleich zum beleuchteten Volumen und der Wellenlän-
ge der einfallenden Strahlung, ausgegangen und Mehrfachstreuprozesse, Absorption
und Extinktion vernachlässigt. In der quantenmechanischen Streutheorie entspricht
dies der 1. Bornschen Näherung. Weiter wird angenommen, dass sich die in ei-
ne bestimmte Richtung gebeugte Welle aus der phasenrichtigen Summation über
die von Einzelstreuprozessen ausgehenden Kugelwellen zusammensetzt. Die folgen-
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de Beschreibung der kinematischen Näherung orientiert sich an den ausführlichen
Darstellungen von Robinson et al. [85] und der Übersicht zur Röntgenbeugung und
Synchrotronstrahlung in [86,87].
Für die elastische Streuung von Photonen an einem Elektron am Ort re nach Thom-
son gilt:
Aee
−ikf ·re = A0
e2
4piε0mc2
1
R0
e−iki·re . (2.4)
Dabei stellen A0 und Ae die Amplituden der einfallenden Welle mit dem Wellenvek-
tor ki und der gestreuten Welle mit dem Wellenvektor kf dar. Der Betrag der Wel-
lenvektoren ist aufgrund des elastischen Streuprozesses identisch und gegeben durch
|ki| = |kf | = 2pi/λ. R0 bezeichnet die Entfernung zum Detektor und es gilt aufgrund
der Fraunhofer-Näherung R0  re. Führt man den Streuvektor K = kf − ki ein,
lässt sich Gleichung (2.4) schreiben als:
Ae(K) = A0
e2
4piε0mc2
1
R0
eiK·re . (2.5)
Geht man nun zur phasenrichtigen Integration der Einzelstreuprozesse über, ist die
Amplitude Aa der Röntgenstrahlung, welche an einem Atom am Ort ra mit der
Elektronendichteverteilung ρ(r) gestreut wurde, wie folgt gegeben:
Aa(K) = A0
e2
4piε0mc2
1
R0
∫
ρ(r)eiK·r+rad3r = A0
e2
4piε0mc2
1
R0
f 0(K)eiK·ra . (2.6)
Dabei wurde die sogenannte Atomformamplitude mit
f 0(K) =
∫
ρ(r)eiK·rd3r (2.7)
eingeführt, welche die Fouriertransformierte der Elektronendichteverteilung eines
Atoms darstellt. Die Streuung an den Protonen eines Atoms kann aufgrund der
sehr viel größeren Masse gegenüber den Elektronen und der 1/m-Abhängigkeit der
Streuamplitude vernachlässigt werden. Da die Elektronen in einem Atom gebunden
sind und somit keine freien Elektronen darstellen, werden Dispersionskorrekturen in
den Atomformamplituden wie folgt berücksichtigt:
f(K,λ) = f 0(K) + f ′(λ) + if ′′(λ) (2.8)
Die Streuamplitude eines dreidimensionalen einkristallinen Kristalls
A(K) = A0
e2
4piε0mc2
1
R0
∑
n1
eiK·n1a1
∑
n2
eiK·n2a2
∑
n3
eiK·n3a3︸ ︷︷ ︸
G(K)
∑
j
fj(K)eiK·rj︸ ︷︷ ︸
F (K)
(2.9)
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erhält man dann aus der Summation der Streuamplituden sämtlicher Atome unter
Ausnutzung der periodischen Kristallstruktur. Dabei bezeichnet n1a1 +n2a2 +n3a3
eine beliebige Gittertranslation und rj die Position eines Atoms innerhalb einer Ein-
heitszelle. Die Translationsinvarianz des Kristalls sorgt dafür, dass sich die Streu-
amplitude als Produkt aus der Gitteramplitude G(K) und Strukturamplitude F (K)
zusammensetzt. Dabei enthält die Strukturamplitude Informationen über das Streu-
verhalten der Einheitszelle, während die Gitteramplitude die Anordnung der Ein-
heitszellen beschreibt.
Die Intensität nach der kinematischen Näherung ist demnach proportional zum Be-
tragsquadrat des Produktes aus Gitteramplitude und Strukturamplitude:
I(K) ∝ |G(K) · F (K)|2 = |G(K)|2 · |F (K)|2 (2.10)
Aus Gleichung (2.9) geht hervor, dass die Gitteramplitude ein Produkt aus drei
geometrischen Reihen ist. Es lassen sich drei wichtige Fälle unterscheiden [86]:
Endlicher Streuer :
N∑
ni=1
eiK·niai = 1− e
iNK·ai
1− eiK·ai ,
Halbunendlicher Steuer :
0∑
ni=−∞
eiK·niai = 11− e−iK·ai ,
Unendlicher Streuer :
∞∑
ni=−∞
eiK·niai = 2pi
∞∑
ni=−∞
δ(K · ai − 2pini).
(2.11)
Der Index i bezeichnet dabei eine Richtung des dreidimensionalen Raumes.
Da für den Streuvektor K = kf − ki gilt, ist anhand von Gleichung (2.11) für den
unendlichen Streuer sofort erkenntlich, dass es sich um eine alternative Formulierung
der Laue-Bedingung
kf − ki = Ghkl (2.12)
handelt.
2.3.1 Röntgenbeugung an Oberflächen und an dünnen
epitaktischen Filmen
Die Röntgenbeugung an Oberflächen entspricht aufgrund der Unterbrechung der Pe-
riodizität einem halbunendlichen Streuer in der Richtung senkrecht zur Oberfläche,
während die Streuung in den Richtungen parallel zur Oberfläche als unendlich be-
trachtet werden kann [85, 86, 88]. Aus diesem Grund wird die Röntgenbeugung an
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Oberflächen meist durch Oberflächenkoordinaten∗ beschrieben, mit Hilfe derer die
Richtungen parallel und senkrecht zur Oberfläche getrennt behandelt werden. Für
die Intensität der an einer idealen Oberfläche gebeugten Röntgenstrahlung erhält
man:
Isurface(K) ∝ |F (K⊥)|2 ·
∣∣∣∣∣∣
∑
n⊥
eiKn⊥·a⊥
∑
n‖
δ(K‖ −Gn‖)
∣∣∣∣∣∣
2
∝ |F (K)|2 ·
∣∣∣∣ 11− eiK⊥·a⊥
∣∣∣∣2︸ ︷︷ ︸
∗
·
∣∣∣∣∣∣
∑
n‖
δ(K‖ −Gn‖)
∣∣∣∣∣∣
2
.
(2.13)
Daraus folgt, dass die Beugungsreflexe parallel zur Oberfläche diskret bleiben, wäh-
rend die Beugungsintensität senkrecht zur Oberfläche aufgrund des Terms ∗ in Glei-
chung (2.13) eine Intensitätsmodulation
Isurface⊥(K⊥) ∝ sin−2(
1
2 ·K⊥ · a⊥) (2.14)
erfährt, die von Robinson [89] auch als crystal truncation rod (CTR) bezeichnet
wurde. Für eine ideale dünne Schicht, die als endlicher Streuer betrachtet werden
kann, ergibt sich für die gebeugte Intensität
Ilayer(K) ∝ |F (K⊥)|2 ·
∣∣∣∣∣∣
∑
n⊥
eiKn⊥·a⊥
∑
n‖
δ(K‖ −Gn‖)
∣∣∣∣∣∣
2
∝ |F (K)|2 ·
∣∣∣∣∣1− eiNK⊥·a⊥1− eiK⊥·a⊥
∣∣∣∣∣
2
︸ ︷︷ ︸
∗∗
·
∣∣∣∣∣∣
∑
n‖
δ(K‖ −Gn‖)
∣∣∣∣∣∣
2
,
(2.15)
und somit ergibt sich wegen des Terms ∗∗ in Gleichung (2.15) eine Intensitätsmo-
dulation senkrecht zur Oberfläche von
Ilayer⊥(K⊥) ∝
sin2(12N ·K⊥ · a⊥)
sin2(12 ·K⊥ · a⊥)
. (2.16)
Dies entspricht genau der beobachteten Intensitätsverteilung der Frauenhoferschen
Beugung am n-fachen Spalt in der Optik.
Abb. 2.11 veranschaulicht die nach der kinematischen Näherung der Röntgenbeu-
gung zu erwartenden Intensitätsverläufe im reziproken Raum bei der Beugung an
einem dünnen epitaktischen Film auf einem einkristallinen Substrat wie z. B. Silizi-
um. Es ist dabei angenommen worden, dass sich die vertikalen und lateralen Gitter-
konstanten von Film und Substrat unterscheiden. Die Intensität des epitaktischen
∗Oberflächenkoordinaten werden auch LEED-Koordinaten genannt, da sie zuerst bei der Methodik
der niederenergetischen Elektronenbeugung (LEED) Anwendung fanden
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Abb. 2.11 Schematische Darstellung einer reziproken Gitterkarte und der zu erwar-
tenden Intensitätsverläufe nach der kinematischen Näherung der Rönt-
genbeugung für einen epitaktischen dünnen Film auf einem einkristalli-
nen Substrat wie z. B. Silizium. Die vertikalen und lateralen Gitterkon-
stanten a⊥ bzw. a‖ von Substrat und Film unterscheiden sich dabei.
Films ist in lateraler Richtung aufgeweitet, da epitaktische Filme meist aus einkris-
tallinen Domänen endlicher Ausdehnung bestehen und somit auch die Periodizität
in lateraler Richtung begrenzt ist.
In Abb. 2.12 sind die nach der kinematischen Näherung zu erwartenden Reflex-
Positionen anhand der schematischen Darstellung einer reziproken Gitterkarte in
lateraler Richtung gezeigt. Dies entspricht auch qualitativ dem zu erwartenden Beu-
gungsbild bei der niederenergetischen Elektronenbeugung (LEED), wenn man trotz
der sehr viel stärkeren Wechselwirkung der Elektronen mit Materie von der kine-
matischen Näherung ausgeht und der epitaktische Film dementsprechend dünn ist
oder nicht geschlossen ist.
Für eine theoretische Modellierung des Verlaufes der gebeugten Intensität bei einem
Röntgenbeugungs-Experiment nach der kinematischen Näherung werden zusätzlich
noch die Rauigkeiten der Oberfläche und der Grenzfläche zwischen Substrat und
Film, die zu einer Dämpfung der Intensität aufgrund von diffuser Streuung führen,
und der Debye-Waller-Faktor berücksichtigt, der die Abnahme der Intensität der
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Abb. 2.12 Schematische Darstellung einer reziproken Gitterkarte in lateraler Rich-
tung und der zu erwartenden Reflex-Positionen nach der kinematischen
Näherung der Röntgenbeugung für einen epitaktischen dünnen Film auf
einem einkristallinen Substrat wie z. B. Silizium. Die lateralen Gitterkon-
stanten a‖ von Substrat und Film unterscheiden sich dabei. Die reziproke
Gitterkarte in lateraler Richtung entspricht der Aufsicht einer reziproken
Gitterkarte, wie sie z. B. in Abb. 2.11 dargestellt ist.
elastisch gestreuten Photonen aufgrund der thermischen Auslenkung von Atomen
beschreibt.
In der vorliegenden Arbeit werden Seltenerdoxid-Filme auf Si(111) untersucht. Mit
Hilfe der Röntgenbeugung ist es durch den Vergleich von Experiment und Model-
lierung möglich, anhand der kinematischen Näherung die geometrische Struktur des
Films aufzuklären. Darunter zählen die Kristallstruktur und die Gitterkonstanten
des Films, die laterale und vertikale Verspannung des Films gegenüber dem Silizium-
Substrat, die kristalline Film-Schichtdicke, die laterale Domänengröße und Rauig-
keiten der Film-Oberfläche und der Grenzfläche zwischen Substrat und Film.
Da die untersuchten Filme lediglich wenige Nanometer betragen, wird unter anderem
die Methode der Röntgenbeugung unter streifendem Einfall (grazing incidence x-ray
diffraction, GIXRD) verwendet, um die Oberflächensensitivität und damit die Inten-
sität der gebeugten Röntgenstrahlung des Films relativ zum Substrat zu erhöhen.
Die Oberflächensensitivität der Methode beruht darauf, dass der Brechungsindex n
von Materie kleiner als 1 ist für Röntgenstrahlung und es unterhalb des kritischen
Winkels zur Totalreflexion kommt. Die Eindringtiefe der Röntgenstrahlung kann
nun oberhalb des kritischen Winkels durch geeignete Wahl des Winkels der einfal-
lenden Röntgenstrahlung, der typischerweise bei etwa 0,5 ° liegt, sehr stark reduziert
werden.
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2.4 Dynamische Röntgenbeugung
Nachdem im vorherigen Abschnitt die kinematische Näherung vorgestellt wurde,
wird in diesem Abschnitt die dynamische Theorie der Röntgenbeugung dargelegt,
da sie für die Beschreibung der Messmethode der stehenden Röntgenwellenfelder
(XSW) essentiell ist. Unter anderem muss für die XSW-Methodik die exakte Form
und Breite von Beugungs-Reflexen theoretisch zu berechnen sein. Da die kinema-
tische Näherung dies nicht zu leisten vermag, wird dazu übergegangen, das all-
gemeine Problem der Ausbreitung von Röntgenstrahlen im Kristall mit Hilfe der
Maxwell-Gleichungen zu lösen und damit Effekte wie Mehrfachstreuung, Absorp-
tion, Extinktion und Brechung zu berücksichtigen. Eine ausführliche Abhandlung
der dynamischen Theorie, die im Wesentlichen auf M. von Laue zurückgeht, ist
in [90, 91] gegeben. Im Folgenden wird der sogenannte Zweistrahlfall dargelegt, der
lediglich die einfallende (primäre) Welle und genau eine gebeugte ausfallende Welle
berücksichtigt. Dabei wird der Bragg-Fall behandelt, in dem die einfallende und die
gebeugte Welle die gleiche Oberfläche durchdringen. Die Darstellungen orientieren
sich im Folgenden an [86,92].
Die Ausbreitung von Röntgenstrahlen im Kristall wird durch die folgenden Maxwell-
Gleichungen beschrieben:
∇× E = − ∂
∂t
B = −µ0 ∂
∂t
H, (2.17)
∇×H = ∂
∂t
D = εε0
∂
∂t
E. (2.18)
Die elektrische Flussdichte D ist dabei unter Verwendung der Polarisation P, der
Permittivität des Vakuums ε0 und der dielektrischen Funktion ε gegeben durch:
D = εε0E = ε0E+P. (2.19)
Die dielektrische Funktion kann unter der Annahme einer periodischen Elektro-
nendichte %(r) = %(r + T)† und einer erzwungenen harmonischen Schwingung der
Elektronen durch das elektrische Feld folgendermaßen entwickelt werden [86]:
ε = 1− Γ∑
H
FHe
−2piiH·r. (2.20)
Dabei stellen FH die aus der kinematischen Näherung bekannten Strukturamplitu-
den dar, H bezeichnet den durch 2pi geteilten „reduzierten“ reziproken Gittervektor
†T bezeichnet eine beliebige Translationsoperation des zugrunde liegenden Bravaisgitters
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mit den Millerschen Indizes (hkl) und der dimensionslose Parameter
Γ = e
2
meε0ω2VZelle
(2.21)
ist ein Maß für die Abweichung der dielektrischen Funktion ε von eins und liegt
für Röntgenstrahlung typischerweise in der Größenordnung von 10−7–10−8 [86, 93].
Dabei bezeichnet ω die Frequenz des anregenden elektrischen Feldes und VZelle stellt
das Volumen der Einheitszelle dar.
Als Ansatz für die Lösungen des Wellenfeldes im Kristall wird nach dem Bloch-
Ansatz für ein periodisches Potential eine Entwicklung der Feldvektoren des E-, D-
und H-Feldes nach ebenen Wellen
A = e2piiωt
∑
H
AHe−2piiKH·r (2.22)
angenommen [92], wobei KH dem reduzierten Wellenvektor der gebeugten Welle
entspricht. Unter der zusätzlichen Forderung der Laue-Bedingung (Gleichung (2.12))
erhält man eine ebene Welle mit reduziertem Wellenvektor K0:
A =
[∑
H
AHe−2piiH·r
]
e−2piiK0·re2piiωt (2.23)
und durch Einsetzen dieses Ansatzes in die Maxwell-Gleichungen ergibt sich schließ-
lich ein unendlich dimensionales homogenes Gleichungssystem für die Fourier-Kom-
ponenten EH [92]. Dieses kann jedoch durch die Betrachtung des Zweistrahlfalls und
der σ- und pi-Polarisation auf zwei homogene Gleichungen(
k2(1− ΓF0)− (K0 ·K0) −k2PΓFH¯
−k2PΓFH k2(1− ΓF0)− (KH ·KH)
)(
E0
EH
)
=
(
0
0
)
(2.24)
reduziert werden. Dabei bezeichnet k den Betrag des reduzierten Wellenvektors im
Vakuum und die Polarisation P beträgt für den Fall der σ-Polarisation eins, während
sie sich für den Fall der pi-Polarisation zu cos(2θB) ergibt, mit θB als Bragg-Winkel.
Eine nicht triviale Lösung für das Gleichungssystem (2.24) stellt die Hyperbelglei-
chung
ξoξH =
1
4k
2P 2Γ2FHFH¯, (2.25)
mit
ξ0 =
1
2k
[
K0 ·K0 − k2(1− ΓF0)
]
≈ |K0| − k(1− 12ΓF0)
ξH =
1
2k
[
KH ·KH − k2(1− ΓF0)
]
≈ |KH| − k(1− 12ΓF0)
(2.26)
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dar und es wurde in der Näherung zusätzlich ausgenutzt, dass für Röntgenstrahlung
näherungsweise |K0| ≈ |KH| ≈ k gilt. ξ0 und ξH entsprechen dabei der Abweichung
zwischen den Beträgen der reduzierten Wellenvektoren |K0| und |KH| im Kristall
und dem Betrag des um den mittleren Brechungsindex n¯
n =
√
ε =
√
1− ΓF0 ≈ 1− 12ΓF0 (2.27)
verringerten Wellenvektors k im Vakuum.
Abb. 2.13 veranschaulicht eine grafische Interpretation der Hyperbelgleichung, wobei
sich sämtliche reelle Lösungen im reziproken Raum auf Hyperbeln befinden, die
aus dem sogenannten α- und β-Zweig bestehen [86]. Die linke Abbildung zeigt den
Bragg-Punkt Q und den Laue-Punkt L, der den Mittelpunkt der Ewald-Kugel im
kinematischen Fall darstellt und sich aus dem Schnittpunkt zweier Kreise mit dem
Radius k um die Punkte 0 und H ergibt. Unter Berücksichtigung des mittleren
Brechungsindexes kann der Bragg-Punkt mit Hilfe des verringerten Radius kn analog
konstruiert werden. Der Abstand zwischen Q und L ist aus Gründen der Anschauung
stark vergrößert dargestellt. In Wirklichkeit liegen der Laue- und der Bragg-Punkt
sehr nahe beieinander, da der Brechungsindex für Röntgenstrahlen unwesentlich
kleiner als eins ist.
In der rechten Abbildung in Abb. 2.13 ist ein vergrößerter Ausschnitt in der Nä-
he des Laue- und des Bragg-Punktes gezeigt. Darüber hinaus sind im reziproken
Raum der α- und β-Zweig der Hyperbelfläche dargestellt, die auch als Dispersions-
fläche bezeichnet wird. Aufgrund der starken Vergrößerung sind der Anschauung
halber die Kreisabschnitte in der Abbildung als Geraden beschrieben. Diesen nä-
hert sich die Dispersionsfläche asymptotisch an und die Wellenvektoren K0 und
KH gehen dabei von dem α- und β-Zweig aus und enden wie die Wellenvektoren
im Vakuum k0 und kH an den Punkten 0 und H (in der Abbildung sind der An-
schauung halber Einheitsvektoren eingezeichnet). Kommt es zum Durchdringen der
Oberfläche, kann sich aufgrund von Stetigkeitsbedingungen die Tangentialkompo-
nente des Vakuum-Wellenvektors k0 = P0 nicht ändern. Deshalb unterscheiden sich
die Wellenvektoren k0 und K0 ausschließlich um einen Vektor entlang des nach in-
nen gerichteten Einheitsvektors der Oberflächennormalen nˆ. Die Schnittpunkte einer
Geraden in Richtung der Oberflächennormalen (gestrichelte Linie) mit der Disper-
sionsfläche definieren zwei Anregungspunkte A und B, welche einen Abstand von ξ0
und ξH gegenüber den Kreisabschnitten aufweisen. Da der Poynting-Vektor S, der
immer senkrecht auf der Tangente der Dispersionsfläche steht, jedoch aus Energie-
erhaltungsgründen keine aus dem Kristall herausgerichtete Komponente aufweisen
darf, tritt allein der Anregungspunkt A auf [92]. Daraus ist allgemein sofort ersicht-
lich, dass Anregungspunkte im Bragg-Fall lediglich auf dem oberen β- und unteren
α-Zweig erlaubt sind. Verläuft der Poynting-Vektor ausschließlich parallel zur Ober-
fläche, wie es durch geeignete Wahl des Winkels der einfallenden Strahlung erzielt
werden kann, befindet sich der Anregungspunkt im Bereich zwischen den beiden
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Abb. 2.13 Links: Zweidimensionale Projektion der Ewald-Kugel nach der kinemati-
schen Näherung mit Mittelpunkt L (Laue-Punkt) und Darstellung des um
den mittleren Brechungsindex n korrigierten Bragg-Punktes Q. Rechts:
Stark vergrößerter Ausschnitt der linken Abbildung mit Darstellung des
Realteils der Dispersionsfläche (nach [86,92])
Realteilen der Dispersionszweige. Die Lösungen sind dann rein imaginär und un-
ter Vernachlässigung von Absorption kommt es zur Totalreflexion. Die Breite eines
Bragg-Reflexes entspricht dann genau dem Winkelbereich zwischen den Punkten A’
und A” und wird als Darwin-Breite D bezeichnet, die im symmetrischen Bragg-Fall
wie folgt gegeben ist:
D = kΓ|P ||FH| sec(θB) = kΓ|P ||FH|cos(θB) . (2.28)
Unter Einführung einer verallgemeinerten Winkelvariablen η und des Asymmetrie-
faktors
η =
b∆θ sin(2θB) + 12ΓF0(1− b)
Γ|P |
√
|b|
√
FHFH¯
, b = − sin(Ψi)sin(Ψf ) , (2.29)
wobei Ψi und Ψf die Winkel der einfallenden bzw. der gebeugten Welle relativ
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zur Oberfläche bezeichnen und ∆θ = θ − θB die Abweichung des Einfallswinkels
vom Bragg-Winkel darstellt, lässt sich das Amplitudenverhältnis EH/E0 zwischen
einfallender und gebeugter Welle mit Hilfe der Gleichungen (2.24)–(2.26) wie folgt
beschreiben:
EH
E0
= −|P |
P
√
|b|
√
FH
FH¯
(η ±
√
η2 − 1). (2.30)
Für symmetrische Bragg-Reflexion (|b| = 1) und zentrosymmetrische Kristalle (FH =
FH¯) ergibt sich eine weitere Vereinfachung zu
EH
E0
= −η ±
√
η2 − 1, (2.31)
mit einem negativen Vorzeichen auf dem α-Zweig und einem positiven Vorzeichen
auf dem β-Zweig.
Die Reflektivität ist definiert als das Betragsquadrat des Amplitudenverhältnisses
R =
∣∣∣∣EHE0
∣∣∣∣2 . (2.32)
Am Beispiel der Si(111)-Bragg-Reflexion für verschiedene Photonenenergien und
die σ-Polarisation ist die Reflektivität zusammen mit dem Amplitudenverhältnis in
Abb. 2.14 veranschaulicht. Bei einer Photonenenergie von 3 keV kommt es aufgrund
der Nähe zu Silizium-Absorptionskanten zu einer stärkeren Abschwächung der ein-
fallenden Strahlung als für 10 keV, weshalb die Kurve in der linken Abbildung für
10 keV näher am Einheitskreis verläuft als die Kurve für 3 keV. Unter der vollstän-
digen Vernachlässigung von Absorptionseffekten würde die Kurve im Halbkreis auf
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Abb. 2.14 Links: Verlauf des Amplitudenverhältnisses EH/E0 in der komplexen Zah-
lenebene. Rechts: Reflektivität als Funktion von ∆θ = θ− θB. Berechnet
anhand des Si(111)-Reflexes für die σ-Polarisation nach Gleichung (2.31)
(nach [94] aus [86])
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dem imaginären Einheitskreis und als Gerade auf der reellen Achse verlaufen. We-
gen der auftretenden Brechung an der Oberfläche sind die Reflektivitätskurven in
der rechten Abbildung gegenüber dem kinematischen Bragg-Winkel verschoben und
weisen eine von der Stärke der Absorption abhängige Asymmetrie auf.
Damit ist es im Gegensatz zur kinematischen Näherung mit Hilfe der dynamischen
Theorie zum einen möglich die Breite und die exakte Form von Beugungs-Reflexen
zu bestimmen. Zum anderen kann die für die XSW-Methodik besonders wichtige
Phase ν(∆θ) des stehenden Röntgenwellenfeldes in Abhängigkeit des Winkels ∆θ =
θ− θB anhand des Amplitudenverhältnisses EH/E0 berechnet werden, wobei sich das
stehende Röntgenwellenfeld aus der Superposition zweier kohärenter Wellen
E0 =E0e2pii(ωt−K0·r)
EH =EHe2pii(ωt−KH·r)
(2.33)
ergibt. Denn das Verhältnis der beiden komplexen Amplituden E0 und EH lässt sich
durch Umformung von Gleichung (2.32) schreiben als
EH =
√
RE0e
iν , (2.34)
und die Phase ν ist somit gegeben durch:
ν = arctan
(=(EH/E0)
<(EH/E0)
)
+
pi <(EH/E0) < 00 <(EH/E0) > 0. (2.35)
2.5 Stehende Röntgenwellenfelder
In diesem Abschnitt wird die Methodik der stehenden Röntgenwellenfelder (XSW)
vorgestellt, nachdem im vorherigen Abschnitt die theoretischen Grundlagen darge-
stellt wurden. Die folgenden Ausführungen zur Methode der stehenden Röntgenwel-
lenfelder orientieren sich an [86,95].
Zunächst wird das Prinzip der Messmethode der stehenden Röntgenwellenfelder an-
hand von Abb. 2.15 erläutert. In der linken Abbildung bildet sich ein stehendes
Röntgenwellenfeld aufgrund der Kohärenz von einfallender und Bragg-reflektierter
Welle mit den Wellenvektoren k0 und kH und der daraus resultierenden Interferenz
aus. Die der Bragg-Reflexion zugrunde liegenden Beugungsebenen‡ bestimmen dabei
die Periodizität des stehenden Wellenfeldes. Durch die winkelabhängige Phasenver-
schiebung eiν , mit ν als Phase des stehenden Wellenfeldes, zwischen einfallender
und Bragg-reflektierter Welle (siehe mittlere Abbildung) kann die Lage der Bäuche
und Knoten relativ zu den Beugungsebenen in Abhängigkeit der Abweichung vom
‡Die Beugungsebene ist diejenige Ebene senkrecht zuH im Kristall, die die gleiche Phase bezüglich
des zugrunde liegenden Gitters aufweist wie die Strukturamplitude FH [94].
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Abb. 2.15 Links: Stehendes Röntgenwellenfeld mit Phase ν = pi. Mitte: Reflektivität
R der Bragg-reflektierten Welle und Phase ν in Abhängigkeit von ∆θ =
θ− θB. Rechts: Stehendes Röntgenwellenfeld mit Phase ν = 0 und durch
Anregung ausgesendete Sekundärsignale der angeregten Oberflächenad-
sorbatatome. Bei den Sekundärsignalen handelt es sich um Fluoreszenz,
Photoemission oder Ionendesorption. (aus [86])
Bragg-Winkel ∆θ verändert werden. In der linken Abbildung beträgt die Phase des
stehenden Röntgenwellenfeldes ν = pi und die Bäuche befinden sich zwischen den
Beugungsebenen. Da sich die Adsorbatatome an einer Knotenposition und damit
an einer Position minimaler Intensität des stehenden Röntgenwellenfeldes befinden,
kommt es zu keiner Anregung der Adsorbatatome durch die Absorption von Pho-
tonen. Die Situation ändert sich in der rechten Abbildung, in der die Phase des
stehenden Röntgenwellenfeldes ν = 0 beträgt und sich die Bäuche des Wellenfeldes,
also die maximale Intensität der Röntgenstrahlung, auf den Beugungsebenen des
Substrates und an der Position der Adsorbatatome befinden. Dadurch kommt es
zu einer maximalen Anregung der Adsorbatatome und infolgedessen zur Emission
von inelastischen Sekundärsignalen, wie Photoelektronen, Fluoreszenz oder sogar
zur Desorption der Adsorbatatome.
Wird in einem XSW-Experiment ein zur atomaren Absorption proportionales in-
elastisches Sekundärsignal in Abhängigkeit der Intensitätsverteilung des stehenden
Röntgenwellenfeldes aufgenommen, die über die genaue Kenntnis der Phase ν an-
hand der gemessenen Bragg-Reflektivität bezogen auf die Beugungsebenen bekannt
ist, erhält man durch die Beobachtung der Änderung des inelastischen Sekundär-
signals direkte Strukturinformationen über das absorbierende Element. Die XSW-
Methodik umgeht damit das sogenannte Phasenproblem der Kristallographie, indem
sie die bekannte Struktur des Kristalls, der das stehende Wellenfeld erzeugt, als
Referenz verwendet und dadurch die Amplitude und Phase der (hkl)-ten Fourier-
Komponente der in die primitive Einheitszelle des Substrats projizierten atomaren
Verteilungsfunktion des untersuchten Elements bestimmt. Dies wird im Folgenden
gezeigt.
Die normierte Intensität am Ort r des stehenden Röntgenwellenfeldes ergibt sich
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durch Superposition zweier kohärenter Wellen E = E0 + EH, für deren Amplituden-
verhältnis EH =
√
RE0e
iν gilt, und unter Berücksichtigung der Laue-Bedingung
Gleichung (2.12) zu:
I(r) = EE
∗
|E0|2 = 1 +R + 2
√
R cos(ν − 2piH · r). (2.36)
Da H senkrecht auf den Beugungsebenen steht und |H| = 1/dhkl§ gilt, liegen die
Bäuche und Knoten des stehenden Röntgenwellenfeldes aufgrund des Terms H · r
parallel zur beugenden Netzebenenschar und weisen bei konstantem ν deren Peri-
odizität auf. Durch Variation von ν zwischen 0 und pi kann die Intensitätsverteilung
gerade um einen halben Netzebenenabstand verschoben werden.
Oftmals wird für die Methode der stehenden Röntgenwellenfelder die sogenannte
Dipol-Näherung verwendet, die einen von der exakten Form der Elektronendichtever-
teilung des entsprechenden Atoms unabhängigen Absorptionsquerschnitt annimmt.
Somit ist die Absorptionswahrscheinlichkeit eines Atoms am Ort ri proportional zur
lokalen Intensität des stehenden Röntgenwellenfeldes. Bei der Verwendung von Pho-
toelektronen als Sekundärsignal müssen im Allgemeinen jedoch Nicht-Dipol-Effekte
berücksichtigt werden [96–98].
Bei der Betrachtung eines Ensembles von N gleichen Atomen ergibt sich das nor-
mierte inelastische Sekundärsignal aus der mit der Anzahl der Absorber gewichteten
Summe der Einzelsignale zu:
Y =
∑
i
Yi ∝
∑
i
I(ri) = 1 +R + 2
√
R
1
N
∑
i
cos(ν − 2piH · ri) := YN. (2.37)
Unter Einführung der kohärenten Fraktion fc und der kohärenten Position Φc kann
das normierte inelastische Sekundärsignal wie folgt parametrisiert werden:
YN = 1 +R + 2
√
Rfc cos(ν − 2piΦc). (2.38)
Wie sich zeigen lässt, entsprechen fc und Φc der Amplitude und Phase des H-ten
Fourier-Koeffizienten der in die primitive Einheitszelle des Substrats projizierten
atomaren Verteilungsfunktion des entsprechenden untersuchten Elements:
AH =
1
N
∑
i
e2piiH·ri = fce2piiΦc . (2.39)
Dies setzt jedoch zum einen punktförmige Atome (Dipol-Näherung) voraus und zum
anderen wird davon ausgegangen, dass die Abnahme der Intensität des stehenden
Röntgenwellenfeldes durch Absorption im Kristall und die Abschwächung des inelas-
tischen Sekundärsignals aus tiefer liegenden Schichten vernachlässigt werden kann.
§dhkl bezeichnet den Abstand der Netzebenen mit den Millerschen Indizes (hkl)
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Aus Gleichung (2.39) geht hervor, dass ein Ensemble von Atomen, welches auf äqui-
distanten Ebenen mit dem Abstand 1/|H| = dhkl senkrecht zu H liegt und somit die
Periodizität der beugenden Netzebenenschar aufweist, für die kohärente Fraktion
einen Wert von eins annimmt (fc = 1), da sämtliche Summanden exp(2piiH · ri)
identisch sind. Die kohärente Position Φc lässt sich dann interpretieren als
Φc = H · ri mod 1 (2.40)
und gibt den auf dhkl normierten Abstand der Ensembleverteilung relativ zu den
Beugungsebenen parallel zu H an. Die kohärente Position nimmt dabei Werte aus
dem Bereich Φc ∈ [0,1[ an und für Φc = 0 stimmt die Position der Ensemblevertei-
lung mit der der beugenden Netzebenenschar überein, während sie sich für Φc = 0,5
exakt zwischen den Beugungsebenen befindet. Geht man zu einer ausgedehnten ato-
maren Verteilung über, ist fc kleiner als eins und Φc beschreibt die mittlere Position
der Atome zu den Beugungsebenen parallel zu H.
Um den Verlauf des inelastischen Sekundärsignals für unterschiedliche kohärente
Positionen bei einer kohärenten Fraktion von eins (fc = 1) zu veranschaulichen, zeigt
Abb. 2.16 entsprechende inelastische Sekundärsignalverläufe zusammen mit der nach
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Abb. 2.16 Reflektivität R, Phasenverlauf ν und normierte inelastische Sekundärsi-
gnale YN (der Anschauung halber vertikal verschoben) für die Si(111)-
Bragg-Reflexion bei hν = 3,35 keV, berechnet nach der dynamischen
Theorie für verschiedene Werte der kohärenten Position Φ (aus [93])
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der dynamischen Theorie berechneten Reflektivität. Es ist deutlich zu erkennen, dass
der Verlauf des normierten inelastischen Sekundärsignals stark mit der kohärenten
Position variiert.
Um die experimentell bestimmte kohärente Fraktion zur Strukturanalyse zu verwen-
den, wird sie in drei Faktoren aufgespalten [99]:
fc = CaHDH. (2.41)
• aH beschreibt dabei den geometrischen Faktor, der sich allein aus der pha-
senrichtigen Addition nach Gleichung (2.39) der einzelnen zum Sekundärsi-
gnal beitragenden geordneten Atome zusammensetzt und somit die eigentliche
Strukturinformation enthält.
• Im Faktor C wird die Unordnung U von statistisch verteilten Atomen, die
von einer perfekten Ordnung abweichen und zu einer Verringerung von fc
führen, als prozentualer Anteil an sämtlichen Atomen in der Form C = 1− U
berücksichtigt.
• DH stellt den Debye-Waller-Faktor dar, der die thermische Oszillation der
Atome aufgrund einer endlichen Temperatur des Kristalls berücksichtigt.
Prinzipiell können mit Hilfe von XSW zwei verschiedene Vorgehensweisen zur Struk-
turaufklärung verfolgt werden. Zum einen können möglichst viele Fourier-Koeffizi-
enten der in die primitive Einheitszelle des Substrats projizierten atomaren Ver-
teilung gemessen werden, um daraus direkt durch Fourier-Transformation auf die
atomare Verteilung und damit auf die reale Kristallstruktur rückzuschließen. Dieser
Ansatz, der auch als (xsw imaging) [100, 101] bekannt ist, setzt voraus, dass viele
unterschiedliche Bragg-Reflexe und entsprechende Sekundärsignale gemessen wer-
den können, welches experimentell jedoch schwer zu realisieren ist. Zum anderen
besteht die Möglichkeit, die kohärente Fraktion fc und die kohärente Position Φc
für in Frage kommende Kristallstrukturen anhand von Gleichung (2.39) für unter-
schiedliche Bragg-Reflexe zu berechnen und mit den experimentellen Ergebnissen
zu vergleichen. Dieser Ansatz wird in der vorliegenden Dissertation verfolgt und im
Folgenden näher erläutert.
2.5.1 Modellierung von kohärenter Fraktion und kohärenter
Position
Dazu wird zuerst der geometrische Faktor aH der an der vermuteten Kristallstruk-
tur beteiligten Elemente bestimmt und unter Berücksichtigung von Unordnungen
im Film und des Debye-Waller-Faktors die berechneten Werte für fc und Φc mit den
experimentellen XSW-Ergebnissen verglichen. Kommt es zu einer Übereinstimmung
zwischen Modellierung und Experiment für sämtliche Elemente kann im Ausschluss-
verfahren zunächst die Kristallstruktur bestimmt werden. Daraufhin ist es möglich,
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auf die kristalline Qualität von epitaktischen Filmen und deren Verspannungszu-
stände zu schließen.
Die Bestimmung des geometrischen Faktors aH von komplizierten Kristallstruktu-
ren, wie z. B. der Bixbyit-Kristallstruktur, war ein ganz wesentliches Ergebnis der
Diplomarbeit [62]. Da diese Erkenntnisse in der vorliegenden Arbeit zur Bestimmung
der kristallinen Qualität von Seltenerdoxiden auf Si(111) genutzt werden, soll die
Bestimmung von aH in Abhängigkeit der Kristallstruktur, der Schichtdicke und des
Verspannungszustandes des Films anhand von dünnen Ce2O3-Filmen auf Si(111)
noch einmal erläutert werden.
Dazu zeigt Abb. 2.17 zunächst exemplarisch eine lateral voll verspannte Bixbyit-
O0,75-Ce-O0,75-Trilage auf Si(111), die unter der Annahme von Volumenerhaltung
eine gegenüber der Bixbyit-Volumenstruktur entsprechend vergrößerte vertikale Git-
terkonstante aufweist. In Blau sind die Si(111)-Beugungsebenen mit dem Abstand
d111 eingezeichnet und in Grün ist die mittlere vertikale Position der Cer-Atome
dargestellt, die einen Grenzflächenabstand dInt zur obersten Silizium-Bilage auf-
weist. Berechnet man anhand Gleichung (2.39) die geometrischen Faktoren aH für
die (111)-Bragg-Reflexion von Cer und Sauerstoff und damit die ideal zu erwar-
tenden kohärenten Fraktionen f theo.c,(111) = aH und kohärenten Positionen Φtheo.c,(111) zu-
nächst unter Vernachlässigung von Unordnung und des Debye-Waller-Faktors, er-
hält man Werte von fCe, theo.c,(111) = 0,939 und Φ
Ce, theo.
c,(111) = (dInt/d111) mod 1 für die
Cer-Atomverteilung und fO, theo.c,(111) = 0,121 und Φ
O, theo.
c,(111) = ((dInt/d111) mod 1) + 0,5
für die Sauerstoff-Atomverteilung. Die geringe theoretische kohärente Fraktion von
Sauerstoff kommt dadurch zustande, dass die Sauerstoff-Lagen einen Abstand von
näherungsweise 0,5 · d111 aufweisen und dies in der gewichteten Summation nach
d111
dInt
[111]
[1 0]1
[11 ]2
Abb. 2.17 Strukturmodell einer einzelnen lateral voll verspannten Bixbyit-O0,75-Ce-
O0,75-Trilage auf Si(111), die unter der Annahme von Volumenerhaltung
eine gegenüber der Volumenstruktur entsprechend vergrößerte vertikale
Gitterkonstante aufweist. Die Si(111)-Beugungsebenen mit dem Abstand
von d111 sind in Blau hervorgehoben und in Grün ist die mittlere vertikale
Position der Cer-Atome dargestellt, die einen Grenzflächenabstand dInt
zur obersten Silizium-Bilage aufweist. (aus [102])
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Gleichung (2.39) zu einer kohärenten Fraktion von nahezu null führt. Da allein der
geometrische Faktor für Sauerstoff zu einer fast verschwindenden kohärenten Frakti-
on führt, ist die Verwendung des inelastischen Sekundärsignals von Sauerstoff nicht
geeignet, um die kristalline Qualität eines Seltenerdoxid-Films in einer kubischen
Kristallstruktur zu beurteilen. Es ist jedoch anhand des inelastischen Sekundär-
signals von Sauerstoff möglich die hexagonale Kristallstruktur von einer kubischen
Kristallstruktur zu unterscheiden, wie in der Diplomarbeit [62] gezeigt werden konn-
te, da die hexagonale Kristallstruktur eine deutlich von null verschiedene kohärente
Fraktion für Sauerstoff aufweist, während sich die kohärenten Fraktionen von Cer
für die Kristallstrukturen nicht merklich unterscheiden. Im Folgenden wird die Dis-
kussion auf das inelastische Sekundärsignal von Cer beschränkt.
Um die ideale kohärente Fraktion anhand des geometrischen Faktors und die kohä-
rente Position für Ce2O3Filme mit mehreren Trilagen für die (111)-Bragg-Reflexion
zu bestimmen, zeigt Abb. 2.18 exemplarisch drei lateral voll verspannte Bixbyit-
O0,75-Ce-O0,75-Trilagen auf Si(111), die wieder unter der Annahme von Volume-
nerhaltung eine gegenüber der Volumenstruktur entsprechend vergrößerte vertikale
Gitterkonstante aufweisen, die um 8,4% größer als der Si(111)-Netzebenenabstand
d111 (in Blau hervorgehoben) ist. Dadurch weicht die mittlere Cer-Atomposition
pro Trilage n immer weiter vom n-fachen Abstand n · d111 ab. Dies hat jedoch
zur Folge, dass sich die ideale kohärente Fraktion mit jeder weiteren Trilage ver-
ringert und die kohärente Position zunimmt. Man erhält für drei Trilagen einen
Wert von fCe,theo.c,(111) = 0,8526 und die kohärente Position beträgt entsprechend der
[111]
[1 0]1
[11 ]2
d111
Abb. 2.18 Strukturmodell von drei lateral voll verspannten Bixbyit-O0,75-Ce-O0,75-
Trilagen auf Si(111), die unter der Annahme von Volumenerhaltung eine
gegenüber der Volumenstruktur entsprechend vergrößerte vertikale Git-
terkonstante aufweisen. Die Si(111)-Beugungsebenen mit dem Abstand
von d111 sind in Blau hervorgehoben. (nach [102])
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Gitterfehlanpassung ΦCe,theo.c,(111) = ((dInt/d111) mod 1) + 0,084. Die Abnahme des geo-
metrischen Faktors mit zunehmender Schichtdicke bei einem von d111 abweichenden
Trilagenabstand begründet unter anderem auch, weshalb die Methode der stehenden
Röntgenwellenfelder zur Charakterisierung von ultradünnen Seltenerdoxid-Filmen
im Schichtdickenbereich von wenigen Trilagen prädestiniert ist, bei größeren Schicht-
dicken jedoch versagt.
Der Zusammenhang zwischen vertikaler Gitterfehlanpassung gegenüber Si(111) und
den idealen kohärenten Fraktionen und kohärenten Positionen in Abhängigkeit der
Anzahl von Trilagen ist in Abb. 2.19 in der Polardarstellung als sogenanntes Argand-
Diagramm für Ce2O3(111) auf Si(111) am Beispiel von (a) 4,8% und (b) 6,9%
Gitterfehlanpassung für die Si(111)-Bragg-Reflexion veranschaulicht. ∆Φ markiert
dabei die Zunahme der kohärenten Position pro Trilage und Φ0 beschreibt die kohä-
rente Position, die aus dem Grenzflächenabstand dInt zwischen Substrat und Film
resultiert (vgl. Abb. 2.17) und durch den Vergleich mit den experimentellen Ergeb-
nissen bestimmt werden kann. Φ0 ist in den beiden Argand-Diagrammen willkürlich
gewählt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die größere Gitterfehlanpassung in (b)
zu einer schnelleren Abnahme des geometrischen Faktors in Abhängigkeit der Tri-
lagenanzahl führt und eine schnellere Rotation von Φc im komplexen Einheitskreis
bewirkt.
(a) (b)
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Abb. 2.19 Argand-Diagramme zur Veranschaulichung des Zusammenhangs zwi-
schen vertikaler Gitterfehlanpassung von Ce2O3(111) gegenüber Si(111)
und der idealen kohärenten Fraktion und kohärenten Position in Ab-
hängigkeit der Anzahl von Trilagen. Dargestellt ist die Entwicklung von
f theo.c und Φtheo.c von Ce2O3(111) unter Verwendung der Si(111)-Bragg-
Reflexion mit einer vertikalen Gitterfehlanpassung in [111]-Richtung von
(a) 4,8% und (b) 6,9%. ∆Φ markiert dabei die Zunahme der kohärenten
Position pro Trilage und Φ0 beschreibt die kohärente Position, die allein
aus dem Grenzflächenabstand dInt zwischen Substrat und Film entsteht
und durch den Vergleich mit den experimentellen Daten bestimmt werden
kann. Φ0 ist in (a) und (b) unterschiedlich gewählt worden. (aus [102])
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Insgesamt kann festgehalten werden, dass es aus dem Vergleich zwischen experi-
mentellen XSW-Ergebnissen und berechneten idealen kohärenten Fraktionen unter
Berücksichtigung des Debye-Waller-Faktors möglich ist, bei bekannter Kristallstruk-
tur, Schichtdicke und vertikalem Verspannungszustand des Films auf die kristalline
Qualität des epitaktischen Films zu schließen, indem anhand von Gleichung (2.41)
die im Film enthaltene Unordnung bestimmt wird. Weiterhin ist es möglich, an-
hand von Φ0 den Grenzflächenabstand zwischen Film und Substrat Modulo d111
zu erhalten. In der vorliegenden Arbeit wurde die Schichtdicke anhand der Wachs-
tumsrate der Seltenerdoxide ermittelt, die durch Röntgenreflektometrie-Messungen
(XRR) an Filmen mit Schichtdicken von einigen Nanometern kalibriert wurde. Die
vertikale Gitterfehlanpassung wurde mit Hilfe der Elastizitätstheorie [103] und elas-
tischen Konstanten, deren Werte der Literatur entnommen wurden [104], anhand
des lateralen Verspannungszustands der Seltenerdoxid-Filme berechnet, der durch
Röntgenbeugungs-Untersuchungen unter streifendem Einfall (GIXRD) an Filmen
mit Schichtdicken von einigen Nanometern ermittelt wurde.
2.5.2 Robustheit der XSW-Auswertung
In diesem Abschnitt soll die Robustheit der XSW-Auswertung von experimentellen
Daten und damit der Fehler der kohärenten Fraktionen fc und der kohärenten Posi-
tionen Φc abgeschätzt werden. Dies wird anhand von 3d-Seltenerdoxid-Photoelektro-
nenspektren durchgeführt, da diese Spektren eine komplexe intrinsische Peakstruk-
tur aufweisen und generell schwer anzupassen sind (siehe auch Abschnitt 2.2.1). Die
so bestimmten Unsicherheiten für fc und Φc stellen den zu erwartenden Größtfehler
für die Amplitude und Phase des (hkl)-ten Fourierkoeffizienten der in die primi-
tive Einheitszelle des Substrats projizierten atomaren Verteilungsfunktion dar und
decken sogleich den Fehler, welcher bei identischen Probenpräparationen begangen
wird, ab. Hierzu wird als nächstes noch einmal kurz der Gang der Auswertung auf-
gezeigt, bevor dann die Ergebnisse der Fehlerabschätzung vorgestellt werden.
2.5.2.1 Gang der Auswertung
Zur Bestimmung der inelastischen Sekundärsignalverläufe wird für die bei der XSW-
Messung verwendeten diskreten Punkte (typischerweise 24 oder 32 Punkte) auf der
Reflektivitätskurve jeweils die integrale Intensität der zum Fluoreszenz- bzw. Pho-
toelektronenspektrum beitragenden Komponente bzw. Spezies mit Hilfe des Pro-
gramms swan (Autor: Thorsten Kracht (DESY, Hamburg)) bestimmt. Hierzu werden
die einzelnen Spektren nach Abzug eines konstanten bzw. linearen Untergrunds mit
Hilfe von Gauß-Funktionen angepasst. Da das Programm swan weder einen speziell
für XPS-Spektren benötigten Sekundärelektronenhintergrundabzug (Shirley- oder
Tougaard-Untergrund) noch zur Anpassung der einzelnen Spezies benötigte Voigt-
Profile implementiert hat, werden im Falle eines Photoelektronenspektrums ebenfalls
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ein linearer Untergrundabzug und Gauß-Funktionen zur Anpassung der Spektren
verwendet. Dabei werden die relativen energetischen Abstände der Gauß-Funktionen
entsprechend einer vorangegangenen Voigt-Profil-XPS-Analyse des Summenspek-
trums, welches aus der Summe sämtlicher Einzelspektren besteht, festgehalten und
die Halbwertsbreiten dieser Voigt-Profile als Startwert für die Gauß-Anpassung her-
angezogen, um den systematischen Fehler möglichst gering zu halten. Der Verlauf
der integralen Intensität jeder einzelnen Gauß-Funktion beim Durchstimmen der
Reflektivität entspricht somit dem zugehörigen inelastischen Sekundärsignal der je-
weiligen Spezies. Je mehr Gaußkurven zur Anpassung eines Spektrums nötig sind,
desto größer ist die zu erwartende Unsicherheit im Verlauf des inelastischen Se-
kundärsignals. Dementsprechend weisen die kohärenten Fraktionen fc und die ko-
härenten Positionen Φc ebenfalls größere Unsicherheiten auf, denn die kohärenten
Fraktionen und die kohärenten Positionen werden mit Hilfe des Programmes lsnoxc
(Autor: Th. Schmidt (Universität Bremen)) anhand der Anpassung der inelastischen
Sekundärsignale durch die theoretischen Verläufe der Reflektivitätskurven nach der
dynamischen Theorie der Röntgenbeugung bestimmt, welche an die experimentell
bestimmten Reflektivitäten angepasst wurden. Durch Fehlerfortpflanzung weisen die
kohärenten Fraktionen und die kohärenten Positionen bei größeren Unsicherheiten
im Sekundärsignalverlauf ebenfalls größere Fehler auf.
2.5.2.2 Abschätzung der Unsicherheit von kohärenter Fraktion und
kohärenter Position
Die Abschätzung der Unsicherheit der kohärenten Fraktion fc und der kohärenten
Position Φc wird anhand des Ce3d5/2-Spektrums vorgenommen, da das 3d-Spektrum
von Ceroxid eine komplexe intrinsische Struktur besitzt, welche durch Anfangs-
und Endzustandseffekte hervorgerufen wird (vgl. Abschnitt 2.2.1) und generell sehr
schwer anzupassen ist. Der Theorie zufolge sind jedoch die Amplitude (fc) und die
Phase (Φc) des (hkl)-ten Fourierkoeffizienten der atomaren Verteilungsfunktion des
entsprechenden Elementes unabhängig vom verwendeten inelastischen Sekundärsi-
gnal, wenn Nicht-Dipol-Effekte bei Photoelektronen-XSW-Messungen vernachlässigt
werden. Demnach sollten sich identische Werte für die kohärente Fraktion fc und
die kohärente Position Φc ergeben, wenn man zu deren Bestimmung die Sekundärsi-
gnalverläufe der v’- bzw. der v0-Spezies des Ce3d5/2-Photoelektronenspektrums oder
deren Summe v’ + v0 (siehe Abb. 2.20) heranzieht. Dies gilt allerdings nur, solange
das Ce3d5/2-Spektrum keine weiteren Spezies enthält, welche zu anderen atomaren
Verteilungsfunktionen gehören. Dies wäre z. B. der Fall, wenn sich in dem Ce3d5/2-
Spektrum eines Ce2O3-Films noch Anteile einer Silikat-Spezies befinden, die formal
den gleichen Oxidationszustand aufweist (vgl. Abschnitt 4.1). Da das Silikat eine
andere atomare Verteilung der Ce-Atome aufweist als der kristalline Ce2O3-Film,
würde die Silikat-Spezies, je nach energetischer Lage, die kohärente Fraktion und
die kohärente Position der v’- bzw. der v0-Spezies beeinflussen, da dann über die
Verteilung der Ce-Atome im Silikat und im Ce2O3-Film gemittelt würde. Dies kann
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jedoch ausgeschlossen werden, da die hier analysierten Ce3d-Spektren sich nicht von
dem Ce3d-Spektrum eines Ce2O3-Films gewachsen auf La2O3 unterscheiden (vgl.
Abschnitte 4.2.2 und 4.4). Dies wurde durch die Anpassung mit Hilfe von Voigt-
Profilen sichergestellt.
Um schließlich eine Abschätzung für die Unsicherheiten von fc und Φc zu erhal-
ten, wurden 4 unterschiedliche Strategien für die Anpassung des Ce3d5/2-Spektrums
verfolgt. Die erste Strategie ist die vom Programm swan bereitgestellte Anpas-
sung. Dabei wird zunächst das Summenspektrum, welches sich aus der Summa-
tion der 24 bzw. 32 Einzel-Photoelektronenspektren einer XSW-Messung ergibt,
durch einen linearen Untergrundabzug und zwei Gauß-Funktionen angepasst, wel-
che die v’- und die v0-Spezies repräsentieren. Anschließend werden jeweils die Ein-
zelspektren angepasst und dabei lediglich die Intensitäten der Gauß-Funktionen va-
riiert, während sämtliche anderen Parameter festgehalten werden. Die integralen
Intensitäten der Gauß-Funktionen ergeben bei dieser Anpassungsstrategie dann den
Verlauf des entsprechenden inelastischen Sekundärsignals. Bei den übrigen Anpas-
sungsstrategien wurden die jeweiligen Spektren mit Hilfe von Voigt-Profilen und
Shirley- bzw. Tougaard-Sekundärelektronenhintergründen angepasst. Dazu wurden
die Einzel-Photoelektronenspektren aus den XSW-Datensätzen extrahiert und ma-
nuell mit Hilfe des Programmes fitt, welches die benötigten Voigt-Profile und Unter-
grundabzüge bereitstellt, angepasst. Zunächst wurde allerdings wieder das Summen-
spektrum zur Findung der besten Anpassungsparameter herangezogen. Bei der Stra-
tegie 2 wurde dann analog zur Strategie 1 unter Verwendung von Shirley-Untergrund
und Voigt-Profilen vorgegangen. Schließlich wurde bei Anwendung von Strategie
3 der Sekundärelektronenhintergrund nach Tougaard abgezogen, wobei der Unter-
grund für die Einzelspektren nicht festgehalten wurde, sondern zusätzlich als An-
passungsparameter diente. Einen weiteren freien Parameter in der Anpassung ver-
wendete Strategie 4, die die energetische Position der v’- und der v0-Spezies variabel
ließ, den relativen energetischen Abstand jedoch festhielt. Einen Überblick über die
zur Anpassung der XSW-Photoelektronenspektren verwendeten Strategien liefert
Tab. 2.1.
Abb. 2.20 zeigt die durch die 4 verschiedenen Anpassungsstrategien erzielten Ergeb-
nisse für die kohärenten Fraktionen fc und die kohärenten Positionen Φc für die Spe-
zies v’, v0 und deren Summe v’+v0 für zwei unterschiedlich gewachsene Ce2O3-Filme
auf Si(111). Zunächst fällt auf, dass sich die Werte für die kohärenten Fraktionen fc
und die kohärenten Positionen Φc in Abhängigkeit der untersuchten Spezies v’, v0
und v’ + v0 und der angewendeten Anpassungsstrategie voneinander unterscheiden.
Dabei variiert Φc sehr viel geringer als fc. Die kohärente Position hängt also sehr
viel weniger von der gewählten Anpassungsstrategie ab als die kohärente Fraktion.
Weiterhin ist festzustellen, dass Anpassungsstrategie 4 zu der geringsten Streuung
von fc und Φc führt.
Eine detaillierte Analyse der Messdaten zeigte, dass das verwendete Photoelektro-
nenspektrometer CLAM 100 an der Strahlführung BW1 nicht synchron mit der Pho-
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Abb. 2.20 (a), (c) Kohärente Fraktionen fc und (b), (d) kohärente Positionen Φc in
Abhängigkeit der zur Anpassung des Ce3d5/2-Photoelektronenspektrums,
welches in dem Ce3d-XPS-Spektrum exemplarisch durch ein schwarzes
Rechteck hervorgehoben ist, verwendeten Modelle 1–4 (siehe Text und
Tab. 2.1) und der jeweils verwendeten Spezies (v’, v0, v’ + v0) für zwei
unterschiedliche Proben (a), (b) und (c), (d).
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2.5 Stehende Röntgenwellenfelder
Strategie Untergrund Profil Charakteristika
1 linear Gauß
2 Shirley Voigt
3 Tougaard Voigt Untergrundabzug variabel
4 Tougaard Voigt
Untergrundabzug variabel
energetische Position v0, v’ variabel
relativer energetischer Abstand v0, v’ fixiert
Tabelle 2.1 Zur Fehlerabschätzung der kohärenten Fraktion fc und der kohären-
ten Position Φc verwendete Anpassungsstrategien 1–4. Aufgelistet sind
die zur Anpassung verwendeten Sekundärelektronenhintergrundabzüge,
Peak-Profile und Besonderheiten bei der Anpassung (siehe Text).
tonenenergie während des Abfahrens der Reflektivitätskurve die kinetische Energie
der Photoelektronen anpasste, sodass sich eine energetische Verschiebung von teil-
weise bis zu 0,1 eV bei den Einzelphotoelektronenspektren ergab. Aus diesem Grund
ist das Variieren der energetischen Position der Spezies v’ und v0 während der An-
passung gerechtfertigt und erklärt zugleich, weshalb Anpassungsstrategie 4 zu der
geringsten Streuung von fc und Φc führt. Insgesamt zeigt die Analyse, dass die ge-
wählte Anpassungsstrategie nur leichte Auswirkung auf die Variation der kohärenten
Fraktionen und der kohärenten Positionen hat und sich die Werte auf absoluter Skala
nicht sehr stark voneinander unterscheiden.
Bestimmt man die Unsicherheiten der ermittelten kohärenten Fraktion und der ko-
härenten Position aus den durch die 4 verschiedenen Anpassungsstrategien und der
zwei unterschiedlichen Proben erhaltenen Werten, so ergeben sich für die Unsicher-
heiten von fc und Φc folgende Abschätzungen.
∆fc = 0,02
∆Φc = 0,01
(2.42)
Diese Unsicherheiten werden in der vorliegenden Arbeit im Allgemeinen als Größt-
fehler für die Photoelektronen-XSW-Ergebnisse herangezogen. Für die chemisch sen-
sitive O1s-XSW-Analyse kann von leicht größeren Fehlern ausgegangen werden, da
die einzelnen Sauerstoff-Spezies unterschiedliche atomare Verteilungsfunktionen auf-
weisen und dadurch kleine Fehler in der Anpassung der Photoelektronenspektren mit
Hilfe von Gauß-Funktionen einen noch stärkeren Einfluss auf den Fehler der kohä-
renten Fraktion und der kohärenten Position haben. Fluoreszenz-XSW-Messungen
weisen dagegen eine etwas geringere Unsicherheit auf.
Obwohl Anpassungsstrategie 4 eine Anpassung mit Hilfe von Voigt-Profilen und
Tougaard-Untergrundabzug nahelegt, ist der Gewinn in der Genauigkeit der XSW-
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Ergebnisse zu gering, um eine manuelle zeitlich äußerst aufwendige Auswertung zu
rechtfertigen. Aus diesem Grund wurde für eine schnellere und effektivere Bestim-
mung der Sekundärsignalverläufe auf das Programm swan zurückgegriffen und die
Photoelektronenspektren mit Hilfe von Gauß-Funktionen und einem linearen Unter-
grundabzug angepasst. Für den Wert von fc und Φc wurde dabei im Falle von Cer
der Sekundärsignalverlauf des Summenspektrums v’ + v0 herangezogen.
2.6 Niederenergetische Elektronenmikroskopie
In diesem Abschnitt wird auf die Methodiken, die ein SPELEEM-Instrument (spec-
troscopic photoemission and low-energy electron microscope) zur Verfügung stellt,
eingegangen. Dabei ermöglicht es die niederenergetische Elektronenmikroskopie auf-
grund der Verwendung von niederenergetischen Elektronen und der daraus resul-
tierenden Oberflächensensitivität, Prozesse auf der Oberfläche von leitenden Fest-
körpern mit einer lateralen Auflösung von ca. 10 nm in Videorate (etwa 15 Bilder
pro Sekunde) zu verfolgen. Im Modus der niederenergetischen Elektronenbeugung
(LEED) kann das Mikroskop den reziproken Raum abbilden und damit unter ande-
rem Aufschluss über die Periodizität der kristallinen Oberfläche liefern. Weiterhin
ist es durch die Verwendung von Synchrotronstrahlung möglich, die Oberfläche un-
ter Verwendung von Photoelektronen im Realraum abzubilden ((x-ray photoemission
electron microscope, XPEEM)). Dadurch ist es möglich, die chemische Zusammenset-
zung der Oberfläche im Realraum mit einer lateralen Auflösung von derzeit maximal
30 nm [105] zu bestimmen und chemische Reaktionen auf der Oberfläche in-situ zu
verfolgen. Darüber hinaus können die Photoelektronen im XPEEM-Modus nicht nur
zur Mikroskopie verwendet werden, sondern durch die Abbdildung der dispersiven
Ebene des hemisphärischen Energieanalysators auch zur Photoelektronenspektro-
skopie herangezogen werden. Im Folgenden wird auf die einzelnen Messmodi des
SPELEEM-Instruments eingegangen. Eine sehr detaillierte Beschreibung findet sich
in [57,106–110], an denen sich die folgenden Darstellungen orientieren.
Zunächst wird der schematische Aufbau des SPELEEM-Instruments, welcher in
Abb. 2.21 dargestellt ist, erläutert. Prinzipiell entspricht der Aufbau dem eines
Transmissionselektronenmikroskops (TEM). Der hauptsächliche Unterschied besteht
darin, dass bei der niederenergetischen Elektronenmikroskopie die Probe nicht mit
Hilfe von hochenergetischen Elektronen durchstrahlt wird, sondern die Elektronen
an der Probenoberfläche bei niedrigen kinetischen Energien reflektiert werden. Dazu
werden in der Elektronenkanone Elektronen aus einem Lanthanhexaborid-Kristall
(LaB6) thermisch emittiert und auf 20 keV beschleunigt, um durch die höhere ki-
netische Energie die Empfindlichkeit des Elektronenstrahls gegenüber Linsenfehlern
und dem Erdmagnetfeld und der daraus resultierenden Ablenkung zu minimieren.
Durch Kondensorlinsen und Stigmatoren wird eine optimale Probenbeleuchtung,
die durch eine Beleuchtungsblende mit verschieden großen Öffnungen im Durchmes-
ser beschränkt werden kann, erreicht und ein eventuell auftretender Astigmatismus
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synchrotron
radiation
Abb. 2.21 Schematischer Aufbau eines SPELEEM-Instruments (nach S. Heun nach
[106])
kompensiert. Das magnetische Sektorfeld lenkt die Elektronen dabei auf einer ge-
krümmten Bahn um 60 ° ab, sodass der einfallende vom ausfallenden Strahl separiert
werden kann. Zwischen Objektivlinse und Probe, die lediglich wenige Millimeter von-
einander entfernt sind, werden die Elektronen von 20 keV durch ein entsprechendes
Gegenfeld auf eine kinetische Energie im Bereich von 0–500 eV abgebremst. Nach der
Wechselwirkung mit der Probenoberfläche und der resultierenden Reflexion werden
die Elektronen wieder auf 20 keV beschleunigt und mit Hilfe der Objektivlinse und
des Sektorfeldes in die Abbildungssäule abgelenkt. Durch den weiteren Strahlengang,
der im Folgenden noch näher beschrieben wird, werden die Elektronen auf zwei bil-
derhaltende Mikrokanalplatten (microchannel plate) abgebildet, die die Elektronen
vervielfachen. Die entstehende Elektronenkaskade wird auf einen Fluoreszenzschirm
beschleunigt, wodurch ein Signal ausreichender Intensität entsteht, welches mit einer
CCD-Kamera computergestützt aufgenommen werden kann. Die Probenoberfläche
kann anstatt mit Elektronen auch mit Synchrotronstrahlung beleuchtet werden, die
senkrecht zur Probenoberfläche auf die Probe trifft und dem äußeren Photoeffekt
entsprechend Photoelektronen aus der Probe herauslöst, die dann zur chemisch sen-
sitiven Abbildung der Oberfläche oder zur Photoelektronenspektroskopie verwendet
werden können.
Um den Strahlengang der Elektronen in der Abbildungssäule genauer zu beschrei-
ben, zeigt Abb. 2.22 eine entsprechende schematische Darstellung der Optik im
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Abb. 2.22 Schematischer Strahlengang von der Probenoberfläche bis zum Fluores-
zenzschirm für die Abbildung im Realraum (LEEM und XPEEM) (a), im
Beugungsmodus (LEED) (b) und in der dispersiven Ebene für die Pho-
toelektronenspektroskopie. Dabei bezeichnet TL die Transferlinse, FL die
Feldlinse, IL die Zwischenlinse, P1 die erste Projektorlinse, BFP die hin-
tere Brennebene der Objektivlinse, IIP die erste Zwischenbildebene, FPI
die Brennebene der Transferlinse, EP1 und EP2 spezielle Eingangsebenen
des Analysators und IP die Bildebene vor dem Projektor. Das Sektorfeld
ist vereinfachend als Linse dargestellt und für die unterschiedlichen Ab-
bildungsmodi sind die verwendeten Blenden und Spalte eingezeichnet.
Weitere Details finden sich in [109]. (nach [109])
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SPELEEM-Instrument von der Probenoberfläche bis zum Fluoreszenzschirm für die
Abbildung im Realraum (LEEM, XPEEM) (a), im Beugungsmodus (LEED) (b)
und in der dispersiven Ebene für die Photoelektronenspektroskopie nach Schmidt et
al. [109]. Im Realraum wird durch die Objektivlinse ein erstes Zwischenbild mittig im
Sektorfeld erzeugt und in der Brennebene der Transferlinse kann durch die Kontrast-
blende ein Reflex im Beugungsbild ausgewählt werden, der zur weiteren Abbildung
verwendet wird. Dadurch können Hell- (bright field) und Dunkelfeld-Aufnahmen
(dark field) erzeugt werden. Bei der Hellfeld-Aufnahme wird der (00)-Reflex zur
Abbildung genutzt, während bei einer Dunkelfeld-Aufnahme ein beliebiger anderer
Reflex zur Kontrasterzeugung in der Abbildung herangezogen wird. Dadurch ist es
möglich Bereiche auf der Oberfläche sichtbar zu machen, welche in den ausgewählten
Reflex beugen, während sämtliche anderen Bereiche ausgeblendet werden. So kön-
nen z. B. unterschiedliche Rotationsdomänen im Realraum voneinander unterschie-
den werden. Der weitere Strahlengang führt über die Zwischenlinse und die erste
Projektorlinse, die das Bild und die Beugungsebene in spezielle Eingangsebenen des
Analysators abbilden [109]. Im bildgebenden Energieanalysator wird die kinetische
Energie der Elektronen auf etwa 1 keV retardiert, um eine verbesserte Energieauf-
lösung zu erreichen. Bei der energiegefilterten Abbildung von Photoelektronen im
XPEEM-Modus wird zusätzlich ein Spalt in die dispersive Ebene des Analysators
eingebracht, um den Bereich der kinetischen Energie der transmittierten Elektronen
einzuschränken. Die Projektorlinsen bilden das vergrößerte Bild der Probenoberflä-
che schließlich mit Hilfe der Mikrokanalplatten auf dem Fluoreszenzschirm ab, wobei
die Gesichtsfelder der Mikroskopie-Aufnahmen typischerweise 6–100µm betragen.
Der Kontrast in einer LEEM-Abbildung wird neben dem Beugungs-Kontrast in
der Hell- und Dunkelfeld-Mikroskopie durch Interferenzeffekte hervorgerufen. Als
Beispiel kann der Interferenz-Kontrast einer Stufenkante auf einem einkristallinen
Substrat genannt werden, der durch die Interferenz der an der oberen und unte-
ren Terrasse der Stufenkante reflektierten Elektronenwelle entsteht [107]. Analog
sind Kontrastvariationen aufgrund von Interferenzeffekten an dünnen Schichten zu
beobachten. Bei der Abbildung im XPEEM-Modus werden energiegefilterte Pho-
toelektronen verwendet und der Kontrast in der Abbildung rührt deshalb aus der
Verteilung des Elements auf der Oberfläche dessen Bindungsenergie der verwende-
ten kinetischen Energie der Photoelektronen entspricht. Neben der elementsensitiven
Abbildung kann aufgrund der chemischen Verschiebung der Bindungsenergie auch
chemisch sensitiv mikroskopiert werden.
Bei einem Betrieb des Mikroskops im Beugungsmodus (Abb. 2.22 (b)) wird die
Brennebene der Transferlinse in die erste Eingangsebene des Analysators abgebildet
und dadurch entsteht in der Bildebene vor dem Projektor das Beugungsbild der
Probenoberfläche, welches schließlich auf den Fluoreszenzschirm projiziert wird. Die
Kontrastblende wird im LEED-Modus vollständig aus dem Strahlengang entfernt. In
der hinteren Brennebene des Objektivs war es bis jetzt üblich eine Selektionsblende
zur Auswahl des zum Beugungsbild beitragenden Oberflächenbereichs einzubringen.
Wie R.M. Tromp [111] jedoch kürzlich zeigen konnte, ist es sehr viel besser die Be-
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leuchtungsblende zur Auswahl des betrachteten Oberflächenbereichs zu verwenden,
da ansonsten Linsenfehler (sphärische und chromatische Aberration) dazu führen
können, dass ein komplett anderer Oberflächenbereich betrachtet wird als der durch
die Selektionsblende ausgewählte Bereich. Durch die Verwendung des Energieana-
lysators ist es möglich, einen inelastischen Sekundärelektronenhintergrund im Beu-
gungsbild effektiv zu unterdrücken. Ein weiterer Vorteil des SPELEEM-Instruments
gegenüber einem konventionellen optischen LEED ist die Unabhängigkeit der Po-
sition der Beugungsreflexe auf dem Fluoreszenzschirm von der kinetischen Energie
der Elektronen.
Die dritte Betriebsart des SPELEEM-Instruments stellt die sogenannte Spektro-
skopie von Photoelektronen dar. Dabei werden die durch die Synchrotronstrah-
lung emittierten Photoelektronen zur Photoelektronenspektroskopie herangezogen.
Der entsprechende Strahlengang ist in Abb. 2.22 (c) dargestellt. Im Gegensatz zum
XPEEM-Modus, der die Photoelektronen zur energiegefilterten Realraumabbildung
nutzt, wird hier die energiedispersive Ebene des Analysators auf dem Fluoreszenz-
schirm abgebildet. Der Intensitätsverlauf auf dem Fluoreszenzschirm entspricht dann
der Intensität der Photoelektronen in Abhängigkeit der kinetischen Energie. Unter
Verwendung der Kontrastblende kann eine Energieauflösung von um die 300meV
erreicht werden und mit Hilfe der Selektionsblende kann die zum Photoelektronen-
spektrum beitragende Oberflächenregion ausgewählt werden. Photoelektronenspek-
tren können nun zum einen durch den Intensitätsverlauf der dispersiven Ebene über
den Fluoreszenzschirm hinweg gewonnen werden, wobei der Energiebereich dadurch
auf etwa 10 eV beschränkt ist, und zum anderen durch die Aufnahme der dispersiven
Ebene in Abhängigkeit der kinetischen Energie der Elektronen und der gleichzeiti-
gen Beobachtung der Intensität einer festen Position auf dem Fluoreszenzschirm.
Dadurch ist der Energiebereich nicht eingeschränkt. Im Vergleich mit der Röntgen-
Photoelektronenspektroskopie entspricht das erste Vorgehen der Aufnahme eines
XPS-Spektrums unter Verwendung eines Mehrkanaldetektors bei fester kinetischer
Energie, wobei das zweite Vorgehen mit der Aufnahme eines XPS-Spektrums un-
ter Durchstimmen der kinetischen Energie mit Hilfe eines Einkanaldetektors vergli-
chen werden kann. Der wesentliche Unterschied zwischen den beiden Methoden bei
der Aufnahme von Photoelektronenspektren liegt jedoch in der geringeren energe-
tischen Auflösung des SPELEEM-Instruments gegenüber hochauflösenden synchro-
tronstrahlungsbasierten XPS-Methoden. Um die Photoelektronenspektren deshalb
der Methode nach voneinander abzugrenzen, werden in der vorliegenden Arbeit Pho-
toelektronenspektren, die durch die Verwendung des SPELEEM-Instruments aufge-
nommen wurden, als XPEEM-Spektren bezeichnet.
Eine Methode, die neben der XPEEM-Mikroskopie und Spektroskopie chemisch sen-
sitive Informationen über die Oberfläche liefert, ohne auf Photonen angewiesen zu
sein, und dabei gleichzeitig Aufschluss über die Kristallstruktur der Oberfläche mit
einer lateralen Auflösung von bis zu 10 nm gibt, ist die I(V)-LEEM-Analyse, die in ei-
ner Übersicht zu aktuellen LEEM-Methoden näher beschrieben wird [57,112]. In der
vorliegenden Arbeit wird die I(V)-LEEM-Methode verwendet, um den Oxidations-
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Abb. 2.23 Schematische Darstellung der Extraktion von I(V)-Kurven (rechts) aus
energieabhängigen LEEM-Aufnahmen (links). Die LEEM-Aufnahmen
werden zunächst im interessierenden Energiebereich unter Verwendung
eines festen Energieinkrements ∆E aufgenommen. Anschließend wird ei-
ne eventuell vorhandene Drift der Probe in den Aufnahmen korrigiert.
Daraufhin ist es möglich aus dem 3D-Datensatz I(V)-Kurven mit Pixel-
auflösung (∼ 10 nm) zu extrahieren. Dies ist exemplarisch für zwei un-
terschiedliche Positionen auf der Proben-Oberfläche veranschaulicht, die
verschiedene Kontrastverläufe aufweisen und dementsprechend zu unter-
schiedlichen Verläufen der Reflektivität in Abhängigkeit der kinetischen
Energie der Elektronen (I(V)-Kurven) führen.
zustand von Ceroxid zu bestimmen und detailliert in Abschnitt 5.3 vorgestellt. An
dieser Stelle wird anhand Abb. 2.23 exemplarisch erläutert, wie aus energieabhängi-
gen LEEM-Aufnahmen I(V)-Kurven extrahiert werden. In der linken Abbildung sind
LEEM-Aufnahmen am Beispiel von Ceroxid auf Ru(0001) gezeigt, die bei kinetischen
Energien der Elektronen von 2 eV, 8 eV, 14 eV, 20 eV, 26 eV und 32 eV aufgenommen
wurden, um die Kontrastvariation und damit die unterschiedliche Reflektivität der
Probenoberfläche in Abhängigkeit der Elektronenenergie zu veranschaulichen. Bei
der Aufnahme von LEEM-Bildern kann es zu einer thermischen Drift der Probe oder
zu mechanischen Störungen (Schwingungen) kommen, die dazu führen, dass sich der
mikroskopierte Oberflächenbereich im Gesichtsfeld ändert. In den exemplarisch ge-
zeigten LEEM-Aufnahmen sind derartige Störungen durch Einsatz einer geeigneten
Software korrigiert worden, sodass die Reflektivitätsänderung eines charakteristi-
schen Oberflächenmerkmals mit Pixelauflösung (∼ 10nm) energieabhängig verfolgt
werden kann. Dies ist anhand der roten und grünen Linien veranschaulicht, die zwei
charakteristische Merkmale auf der Oberfläche in Abhängigkeit der Energie verfol-
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gen und unter Verwendung von LEEM-Aufnahmen mit einem Energieinkrement von
typischerweise 0,2 eV zu den in der rechten Abbildung gezeigten I(V)-Kurven (ener-
gieabhängigen Intensitätsverläufen der Reflektivität) führen. Es ist also möglich, aus
einem Drift-korrigierten Datensatz für jeden Punkt auf der Oberfläche mit einer la-
teralen Auflösung von etwa 10 nm I(V)-Kurven zu extrahieren, die Aufschluss über
die chemische Zusammensetzung und die Kristallstruktur der Oberfläche liefern.
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3 Experimenteller Aufbau und
Probenpräparation
Die Untersuchungen zum Wachstum von Seltenerdoxiden auf Si(111) und von Cer-
oxid auf Ru(0001) wurden an unterschiedlichen Synchrotronstrahlungsquellen durch-
geführt. Im Folgenden werden die verwendeten Strahlführungen und experimentellen
Aufbauten dargestellt und die Probenpräparationen erläutert.
3.1 Strahlführung BW1
Die Untersuchungen mit Hilfe von XSW und XPS an ultradünnen Seltenerdoxid-
Filmen auf Si(111) wurden an der Strahlführung BW1 (bypass wiggler 1 ) am Ham-
burger Synchrotronstrahlungslabor (HASYLAB) am Deutschen Elektronensynchro-
tron (DESY) in Hamburg durchgeführt.
Die Strahlführung BW1 ist eine von 33 verschiedenen Strahlführungen der dedi-
zierten Synchrotronstrahlungsquelle DORIS III, die mit Positronen der Energie
4,45GeV betrieben wird. Ein Undulator mit 127 Polen der Periode λ = 3,14 cm
erzeugt an der Strahlführung BW1 die Synchrotronstrahlung, wobei die maximale
spektrale Intensität durch einen variablen vertikalen Abstand der Magnetstrukturen
(undulator gap) für die erste und dritte Harmonische über einen Energiebereich von
ungefähr 3–6 keV bzw. 9–15 keV eingestellt werden kann [113].
Die vom Undulator kommende Intensität der Synchrotronstrahlung wird durch den
sogenannten Absorberspalt, der sich vor dem Monochromator befindet, zunächst
begrenzt. Dies geschieht zum einen, um die thermische Last auf dem wassergekühlten
ersten Monochromator-Kristall zu verringern und zum anderen um die Strahlgröße
und die Strahlposition an die experimentellen Voraussetzungen grob anzupassen.
Abb. 3.1 zeigt schematisch den weiteren Aufbau der Strahlführung nach dem Ab-
sorberspalt, die verwendeten Detektoren sowie den generellen Messaufbau am BW1.
Sämtliche Komponenten befinden sich unter Ultrahoch-Vakuum (UHV), wobei die
zugehörige UHV-Kammer in der schematischen Darstellung nicht illustriert ist.
Für die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Experimente wurden für den
Doppelkristall-Monochromator ein symmetrischer Si(111)- bzw. Si(220)-Kristall als
erster Monochromator-Kristall und ein asymmetrischer Si(111)- bzw. Si(220)-Kristall
mit einem Fehlschnitt von 16,5 ° bzw. 35,3° als zweiter Monochromator-Kristall aus-
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Abb. 3.1 Schematische Darstellung der Strahlführung und des Messaufbaus an der
Beamline BW1 (aus [62])
gewählt. Somit konnten (111)- bzw. (220)-XSW-Messungen nicht dispersiv durchge-
führt werden. Die beiden Monochromator-Kristalle können unabhängig voneinander
so verfahren werden, dass bei Änderung des Bragg-Winkels und damit der Photo-
nenenergie die Strahlhöhe konstant bleibt (fixed exit). Ein asymmetrischer zweiter
Kristall kommt zum Einsatz, da die Divergenz nach dem Liouville-Theorem aufgrund
der Aufweitung des Strahls im Ortsraum verkleinert wird. Das darauf folgende Spalt-
system wird verwendet um den Strahl auf die Position und die Abmessungen der
Probe einzuengen. Mit Hilfe der Messung der primären Strahlungsintensität durch
das Kupfernetz, welches mehr als 90% der Strahlung transmittiert, und der gleich-
zeitigen Beobachtung des Strahlstroms des Speicherrings DORIS ist es möglich, den
zweiten Monochromator-Kristall mit Hilfe des sogenannten Monochromatorstabili-
sators (MOSTAB) auf 75% der momentanen Maximalintensität zu regeln und die
Messergebnisse entsprechend zu normieren.
3.1.1 Ultrahochvakuum-Kammer und Detektoren
Zur Durchführung der XSW- und XPS-Experimente befindet sich die Probe im
Analyseabschnitt der UHV-Kammer, welche einen Basisdruck von etwa p ≈ 1 ×
10−10 mbar aufweist. Die Probe kann mit Hilfe des Manipulators in drei Translations-
Freiheitsgraden und in zwei Rotations-Freiheitsgraden (siehe auch Abb. 3.1) bewegt
werden und somit für die Messung entsprechend justiert werden. Die Reflektivitäts-
kurve bei einer XSW-Messung wird von einem Photoblech innerhalb der Analyse-
kammer detektiert, welches um den Winkel 2θ verfahren werden kann. Weiterhin
stehen ein energiedispersiver Elektronenanalysator (CLAM 100) für die Photoelek-
tronenspektroskopie und ein Si(Li)-Detektor für Fluoreszenzmessungen an der Ana-
lysekammer zur Verfügung.
46
3.1 Strahlführung BW1
Die Präparationskammer der UHV-Kammer mit einem Basisdruck von p ≈ 1 ×
10−10 mbar wird zur In-situ-Probenpräparation verwendet. Es stehen zahlreiche Ver-
dampfer-Ports zur Verfügung und die Proben können geheizt und ausgegast wer-
den. Abb. 3.2 zeigt eine Aufsicht der Präparationskammer. Durch den oberen View-
port der Präparationskammer sind die an der Unterseite der Kammer befindlichen
Verdampfer-Ports sichtbar, die mit zwei Seltenerd-Verdampfern, zwei Chlor-Quellen
und drei weiteren Verdampfern bestückt sind. Über ein Leckventil können definierte
Sauerstoffhintergrunddrücke, die zum Wachstum von Seltenerdoxiden benötigt wer-
den, in der Kammer realisiert werden. Um die Proben von der Präparationskammer
in die Analysekammer zu transferieren, sind diese durch eine Übergabekammer mit-
einander verbunden und die einzelnen Abschnitte können durch Ventile voneinander
getrennt und separat gepumpt werden. Die Übergabekammer weist ebenfalls einen
Basisdruck von p ≈ 1× 10−10 mbar auf und stellt zur Oberflächencharakterisierung
ein Instrument für die niederenergetische Elektronenbeugung (LEED) zur Verfü-
gung.
3.1.2 Probenpräparation am BW1
Für die XSW- und XPS-Experimente am BW1 wurden Si(111)-Einkristalle verwen-
det, die in der Kristallwerkstatt am HASYLAB/DESY angefertigt wurden. Abb. 3.3
zeigt eine schematische Darstellung der Einkristalle. Bei einer nicht dispersiven
XSW-Messung hängt der zu erzielende Phasenkontrast hauptsächlich von der Güte
der Reflektivitätskurve der Probe ab. Bei kommerziell verfügbaren Si(111)-Wafern
wird die thermische Oxidschicht durch das schnelle und kurze Heizen auf ca. 1200℃
entfernt. Dieses kann jedoch zu starken Verspannungen innerhalb des Wafers führen,
die einen erheblichen Einfluss auf die Breite der Reflektivitätskurve und damit auf
den Phasenkontrast der XSW-Messung haben. Deshalb werden Si(111)-Einkristalle
Abb. 3.2
Foto der Aufsicht der Präparations-
kammer. Durch den oberen View-
port sind die an der Unterseite der
Kammer befindlichen Verdampfer-
Ports sichtbar. (nach [62]) Seltenerd-Verdampfer
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Abb. 3.3
Darstellung der Si(111)-
Probenkristalle, Aus-
maße in Millimetern
(aus [62])
verwendet, die durch eine dünne chemische Siliziumoxid-Schicht geschützt sind, wel-
che bei Temperaturen von ca. 875℃ entfernt werden kann. Durch die geringeren
Temperaturen beim Entfernen der Siliziumoxid-Schicht und durch das langsame
kontrollierte Abkühlen weisen die Kristalle eine vernachlässigbare Verspannung auf.
Daher besitzen die Reflektivitätskurven nahezu die intrinsische Breite und Form der
Einkristalle, wodurch ein maximaler Phasenkontrast während der XSW-Messung
erzielt werden kann.
Die Si(111)-Einkristalle werden zunächst chemisch vorbehandelt, wobei mit Hilfe
des RCA-Verfahrens∗ eine ca. 10Å dünne amorphe Siliziumoxid-Schicht aufgebracht
wird [114], die die Si(111)-Oberfläche vor Verunreinigungen bis zum Einschleusen in
die UHV-Kammer schützt.
In der UHV-Kammer werden die Si(111)-Einkristalle bei ca. 630℃ für mindestens
12 h ausgegast. Dies führt zum einen zu einer ersten Desorption von Kontamina-
tionen von der Kristalloberfläche und zum anderen wird dadurch der Probenhal-
ter ausgegast. Anschließend wird die Siliziumoxid-Schutzschicht entfernt, indem der
Kristall mit Hilfe von direktem Stromfluss auf 875℃ für 3–4Minuten geheizt wird.
Die sich ausbildende (7× 7)-Rekonstruktion, welche die thermodynamische Gleich-
gewichts-Überstruktur der Si(111)-Oberfläche für Temperaturen unterhalb 1100K
darstellt [115,116], wird durch LEED-Untersuchungen überprüft.
Im Falle einer Oberflächenpassivierung der Si(111)-Oberfläche wurde wie folgt vor-
gegangen. Die ungesättigten Bindungen der Si(111)-Oberfläche (dangling bonds)
wurden durch die Adsorbate Chlor, Silber oder Gallium vor dem Seltenerdoxid-
Wachstum abgesättigt. Im Falle der Chlor-Passivierung wird molekulares Chlor mit
Hilfe einer Feststoffelektrolyse-Zelle [117] bei einer Substrattemperatur von 600℃
deponiert. Dies führt zu einer Chlor-terminierten Cl/Si(111)-(1×1)-Oberfläche. Die
Silber-Passivierung der Si(111)-Oberfläche durch eine Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30 °-
Rekonstruktion wird durch die ausreichende Bedeckung der Si(111)-Oberfläche mit
Silber bei 500℃ Wachstumstemperatur erreicht. Die Substrattemperatur bei der
∗Nach den Laboren der Radio Corporation of America (RCA), die das Verfahren entwickelt haben,
benannt.
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Gallium-Passivierung beträgt 625℃ und das Absättigen sämtlicher ungesättigter
Bindungen wird durch die Koexistenz der Ga/Si(111)-(
√
3 × √3)R30 ° und der
Ga/Si(111)-(6,3×6,3)-Phase sichergestellt. Zur Passivierung der Si(111)-Oberfläche
mit Silber oder Gallium wurde das entsprechende Metall mit Hilfe von Knudsen-
Zellen im Molekularstrahlepitaxie-Verfahren (MBE) deponiert. Die Oberflächenpas-
sivierungen von Si(111) wurden durch LEED vor dem Wachstum der Seltenerdoxid-
Filme überprüft. Weitere Details zur Chlor-, Silber- und Gallium-Passivierung der
Si(111)-Oberfläche werden in Abschnitt 4.1.2 vorgestellt.
Die Seltenerdoxid-Filme wurden im reaktiven MBE-Verfahren auf der nicht passi-
vierten Si(111)-(7×7)-Oberfläche, auf der Chlor-passivierten, der Silber-passivierten
und der Gallium-passivierten Si(111)-Oberfläche durch das Verdampfen von metalli-
schen Seltenerden mit Hilfe von Elektronenstrahlverdampfern bei einem Sauerstoff-
hintergrunddruck im Bereich von 1× 10−7–1× 10−6 mbar bei einer Wachstumstem-
peratur von 500℃ deponiert. Die Wachstumsraten betrugen dabei 0,5–3 Å/min. Die
Präparationsbedingungen werden der Übersichtlichkeit halber im Folgenden auch
durch Abkürzungen bezeichnet. Dabei wird der verwendete Sauerstoffhintergrund-
druck durch 10−7 mbar geteilt und das zur Passivierung der Si(111)-Oberfläche ver-
wendete Adsorbat angegeben. So ergibt sich z. B. für einen Sauerstoffhintergrund-
druck von pO2 = 1 × 10−7 mbar und einem Chlor-passivierten Si(111)-Substrat die
Abkürzung (1-Cl).
Teilweise wurden die gewachsenen Seltenerdoxid-Filme, welche mit XRD charakte-
risiert wurden, vor dem Ausschleusen aus dem UHV durch eine amorphe Silizium-
schicht geschützt. Diese wurde mit Hilfe der Silizium-Sublimationsquelle SUSI 35
der Firma MBE-Komponenten GmbH bei Raumtemperatur aufgebracht. Typische
Schichtdicken lagen bei etwa 30 nm.
3.2 Strahlführung BW2
Für die Röntgenbeugungs-Untersuchungen in spekularer Beugungsgeometrie (XRD)
und unter streifendem Einfall (GIXRD) und für die Röntgenreflektometrie-Untersu-
chungen (XRR) an dünnen Seltenerdoxid-Filmen auf Si(111) wurde die Strahlfüh-
rung BW2 (bypass wiggler 2 ) am Hamburger Synchrotronstrahlungslabor (HASY-
LAB) am Deutschen Elektronensynchrotron (DESY) in Hamburg genutzt.
Die Synchrotronstrahlung wird von einem Hybrid-Wiggler mit 56 Polen erzeugt und
durch einen symmetrischen Si(111)-Doppelkristall-Monochromator monochromati-
siert. Im Gegensatz zur Strahlführung BW1 werden zusätzlich Spiegel zur Fokus-
sierung des Strahls verwendet. Eine schematische Darstellung der Strahlführung ist
in Abb. 3.4 gegeben. Weitere Details zur Strahlführung und den zur Verfügung ste-
henden optischen Elementen sind von Drube et al. beschrieben [118].
Abb. 3.5 zeigt eine schematische Darstellung des verwendeten 6-Kreis-Diffraktome-
ters an der Strahlführung BW2. Es handelt sich dabei um ein sogenanntes z-axis
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Abb. 3.4 Schematische Darstellung der Strahlführung am BW2 (freundlicherweise
von W. Drube (DESY, Hamburg) zur Verfügung gestellt)
Diffraktometer [121]. Die Synchrotronstrahlung mit einer verwendeten Energie von
hν = 10 keV kommt dabei im Bild von rechts. Mit Hilfe einer Ionisationskammer
wird die Primärintensität gemessen. Anschließend wird die Intensität der Strahlung
durch verschieden dicke Aluminium-Filter, die sich auf einem Rad befinden, entspre-
chend abgeschwächt, sodass die vom Detektor gemessene Intensität stets linear zur
Photonenintensität ist und der Detektor niemals in Sättigung geht. Schlussendlich
wird der Strahl durch ein Spaltsystem auf die gewünschte Strahlgröße begrenzt.
Als Detektoren kamen zum einen ein NaI(Tl)-Punktdetektor und zum anderen ein
Zeilendetektor (MYTHEN) zum Einsatz. Der NaI(Tl)-Punktdetektor fand haupt-
sächlich Anwendung bei der Aufnahme des (00l)-CTRs (crystal truncation rod) in
spekularer Beugungsgeometrie, während der (01l)-CTR in Beugung unter streifen-
dem Einfall (GIXRD) stets unter Verwendung des Zeilendetektors gemessen wurde.
Teilweise wurde der (00l)-CTR jedoch auch mit Hilfe des Zeilendetektors aufgenom-
men. Durch den Einsatz eines Zeilendetektors können zweidimensionale Schnitte
durch den reziproken Raum sehr effizient erstellt werden. Es ist jedoch zu beachten,
dass es aufgrund des Diffraktometers bei der Aufnahme von reziproken Gitterkar-
ten unter streifendem Einfall zu einer Drehung des Detektors im reziproken Raum
entlang der Aufnahmerichtung kommt, welches eine Torsion der reziproken Gitter-
karte zur Folge hat. Diese Torsion wird mit Hilfe des Programmes zax shear von Th.
Schmidt (Universität Bremen) korrigiert, indem eine Projektion der aufgenommenen
Karte auf eine Ebene, welche aus dem mittleren Detektorwinkel und der Aufnahme-
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Abb. 3.5 Schematische Darstellung des z-axis Diffraktometers an der Strahlführung
BW2 (aus [119] nach [120])
richtung berechnet wird, durchgeführt wird. Für die weitere Auswertung der Karten
ist dann die genaue Lage dieser Ebene im reziproken Raum zu berücksichtigen.
Sämtliche an der Strahlführung BW2 untersuchten Seltenerdoxid-Filme auf Si(111)
wurden an der Strahlführung BW1 in der Präparationskammer der UHV-Anlage
präpariert (siehe Abschnitt 3.1.2). Als Silizium-Substrat wurden jedoch teilweise
anstatt der Si(111)-Einkristalle kommerziell verfügbare Si(111)-Wafer verwendet.
3.3 Strahlführung U5UA
Die Studien zum inversen Modellkatalysator Ceroxid auf Ruthenium(0001) in der
vorliegenden Arbeit wurden vollständig am niederenergetischen Elektronenmikro-
skop (LEEM) an der Strahlführung U5UA der National Synchrotron Lightsource
(NSLS) am Brookhaven National Laboratory (BNL) in Upton, New York, USA
durchgeführt.
Der NSLS-Speicherring ist eine dedizierte Strahlungsquelle zur Erzeugung von Syn-
chrotronstrahlung im Vakuum-Ultraviolett-Bereich (VUV). Dabei wird die Strah-
lung im Energiebereich von 10–200 eV an der Strahlführung U5UA von einem Un-
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dulator mit 27 Polen der Periode λ = 7 cm erzeugt. Als Monochromator kommt ein
sphärischer Gitter-Monochromator zum Einsatz. Weitere Details zur Strahlführung
sind von Vescovo et al. [122] und Flege et al. [123] berichet.
Die Daten sämtlicher an U5UA durchgeführten Experimente wurden mit Hilfe der
Open-Source-Anwendung Gxsm von P. Zahl [124] ausgewertet.
3.3.1 Niederenergetisches Elektronenmikroskop an U5UA
Bei dem niederenergetischen Elektronenmikroskop an der Strahlführung U5UA, wel-
ches in Abb. 3.6 gezeigt ist, handelt es sich um ein SPELEEM-Instrument (spectros-
copic photoemission and low-energy electron microscope) der Firma Elmitec. Genau-
er handelt es sich um ein LEEM III, welches mit einem bildgebenden Energieana-
lysator ausgestattet ist. Dadurch, dass sich das Mikroskop direkt an der Strahlfüh-
rung U5UA befindet, kann es auch als Röntgen-Photoemissionselektronenmikroskop
(x-ray photoemission electron microscope, XPEEM) durch die Verwendung der Syn-
chrotronstrahlung betrieben werden. Die Messmethoden, die das Instrument zur
Verfügung stellt, sind in Abschnitt 2.6 beschrieben.
Das Mikroskop ist mit einer UHV-Präparationskammer ausgestattet, die zum Aus-
gasen von Proben und Probenhalter, zum Sputtern mit Hilfe von Argon und zum
Heizen von Proben verwendet werden kann. Daneben können in der Präparations-
kammer Proben zwischengelagert werden. Der Basisdruck der Präparationskammer
beträgt etwa 5 × 10−10 Torr. In der Hauptkammer des Mikroskops werden die ei-
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Abb. 3.6 Links: Foto des SPELEEM-Instruments von Elmitec an der Strahlführung
U5UA der National Synchrotron Light Source (NSLS) am Brookhaven
National Laboratory (aus [125]). Rechts: LEEM III der Firma Elmitec
vor dem Umbau zum SPELEEM-Instrument (freundlicherweise von Pe-
ter Sutter (Brookhaven National Laboratory, USA) und Jan Ingo Flege
(Universität Bremen) zur Verfügung gestellt.)
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gentlichen Messungen durchgeführt. Dabei ist es möglich während der Messung die
Proben zu heizen, Molekularstrahlepitaxie (MBE) durchzuführen und Gase einzu-
lassen. Der Basisdruck der Hauptkammer liegt im Bereich von 5× 10−10 Torr.
3.3.2 Probenpräparation an U5UA
Das für die Studien am inversen Modellkatalysator Ceroxid auf Ruthenium(0001)
verwendete Substrat bestand aus einem kommerziellen Ru(0001)-Einkristall der
Firma Mateck mit einer Fehlorientierung von unter 0,1°. Der Kristall wurde zu-
nächst ex-situ durch wiederholte Oxidation und anschließendem Heizen auf sehr
hohe Temperaturen mit Hilfe einer Induktionsheizung unter Argonatmosphäre gerei-
nigt. Anschließend wurde der Einkristall in die Präparationskammer des SPELEEM-
Instruments eingeschleust und für mindestens 12 h bei 600℃ ausgegast. Schlussend-
lich wurden letzte Kontaminationen auf der Ru(0001)-Oberfläche durch die wieder-
holte Oxidation und das Heizen des Kristalls auf über 1500℃ in der Hauptkammer
nach der Methode von Madey et al. [126] entfernt. Dieses Vorgehen führt gleichzeitig
dazu, dass sich sehr große Terrassen auf der Ru(0001)-Oberfläche ausbilden.
Vor dem Wachstum von Ceroxid wurde die Substratoberfläche mit Hilfe von LEEM
und LEED überprüft. Die Deposition von Ceroxid durch das Verdampfen von me-
tallischem Cer unter Sauerstoffhintergrunddruck im reaktiven MBE-Verfahren bei
Substrattemperaturen zwischen 360℃ und 1000℃ wurde erst begonnen, wenn in
der Beugung ausschließlich scharfe Substrat-Reflexe zu sehen waren und die LEEM-
Aufnahme keine Kontaminationen zeigte. Der verwendete Sauerstoffhintergrund-
druck lag dabei im Bereich von pO2 = 1 × 10−8 Torr und pO2 = 5 × 10−7 Torr und
die Depositionsrate betrug etwa 0,15ML/min. Eine Monolage Ceroxid (ML) wird hier
als die Schichtdicke einer O-Ce-O CeO2(111)-Trilage der Fluorit-Struktur definiert
und entspricht damit etwa 3,12Å.
Der Ru(0001)-Einkristall wurde zwischen unterschiedlichen Proben-Präparationen
zuerst auf über 1500℃ geheizt um das Ceroxid von der Substrat-Oberfläche zu
entfernen und anschließend wurde die Oberfläche durch die wiederholte Oxidation
und das Heizen auf sehr hohe Temperaturen weiter gereinigt. Der Erfolg der Reini-
gungsprozedur wurde mit Hilfe von LEEM und LEED vor der folgenden Ceroxid-
Deposition, wie bereits beschrieben, kontrolliert.
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Seltenerdoxid-Filmen auf Si(111)
In diesem Kapitel sollen die Ergebnisse zum Adsorbat-modifizierten Wachstum von
ultradünnen Seltenerdoxid-Filmen mit Schichtdicken von wenigen Nanometern vor-
gestellt werden. Die Ergebnisse knüpfen an die ersten XSW-Untersuchungen zum an-
fänglichen epitaktischen Wachstum von Ceroxid auf Chlor-passiviertem Si(111) aus
meiner Diplomarbeit [62] an und vertiefen diese, indem das Adsorbat-modifizierte
Wachstum anhand weiterer Adsorbate (Silber und Gallium) und Seltener Erden
(Lanthan) vergleichend charakterisiert wird. Zu diesem Zweck wurden die Untersu-
chungen mit den Synchrotronstrahlungsmessmethoden XSW und XPS um die kom-
plementäre Messmethode der Röntgenbeugung ((GI)XRD) erweitert. Zunächst wird
in Abschnitt 4.1 über den aktuellen Stand der Wissenschaft berichtet, um anschlie-
ßend im Kontext der aktuellen Forschung die in der Dissertation erzielten Ergebnisse
vorzustellen und zu diskutieren. Hierzu werden im Abschnitt 4.2.1 die Ergebnisse
zum anfänglichen Wachstum ultradünner Ceroxid-Filme, welche in der Diplomarbeit
erzielt wurden, vorgestellt um daraufhin im weiteren Verlauf von Abschnitt 4.2 und
in den Abschnitten 4.3 und 4.4 die vertieften Erkenntnisse und die darüber hinaus-
gehenden Untersuchungen darstellen zu können, die mit Hilfe von XSW und XPS
zum anfänglichen epitaktischen Wachstum der Seltenerdoxide gewonnen wurden. In
Abschnitt 4.5 wird schließlich über die Ergebnisse zum fortgeschrittenen epitakti-
schen Wachstum der Seltenerdoxide auf Si(111), die mit Hilfe der Röntgenbeugung
gewonnen wurden, berichtet.
4.1 Stand der Wissenschaft
Bevor die Ergebnisse zum Adsorbat-modifizierten Seltenerdoxid-Wachstum auf Sili-
zium vorgestellt werden, sollen in den folgenden Abschnitten zunächst die Si(111)-
(7×7)-Rekonstruktion, die zur Passivierung der Si(111)-Oberfläche verwendeten Ad-
sorbate Chlor, Silber und Gallium und der aktuelle Forschungsstand zum Wachstum
von Ceroxid und Lanthanoxid auf Si(111) vorgestellt werden. Einen sehr guten Über-
blick zum Wissensstand und zur Forschung an Seltenerdoxiden liefern [37, 127, 128]
und darin enthaltene Referenzen.
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Abb. 4.1 Schematische Aufsicht auf die Si(111)-(7× 7) (aus [103])
4.1.1 Si(111)-(7× 7)
Unterhalb von 1100K bildet die Si(111)-Oberfläche eine (7 × 7)-Rekonstruktion
aus [115], die durch das von Takayanagi et al. [116] vorgeschlagene DAS-Modell
(Dimer-Adatom-Stapelfehler) erklärt wird. Eine schematische Darstellung der Ein-
heitszelle der (7 × 7)-Rekonstruktion ist in Abb. 4.1 gezeigt und besteht aus zwei
Hälften, wobei die eine Hälfte einen Stapelfehler (faulted half ) in der obersten Lage
aufweist. Begrenzt sind die Hälften durch Dimer-Ketten, die die Anzahl der freien
Bindungen (dangling bonds) reduzieren. Ein weiterer Abbau der freien Bindungen
findet durch die Adatome statt, die eine lokale (2× 2)-Überstruktur ausbilden. Ins-
gesamt minimiert die (7× 7)-Rekonstruktion der Si(111)-Oberfläche die Anzahl der
freien Bindungen von ursprünglich 49 (unrekonstruierte Si(1 × 1)-Oberfläche) auf
19, die sich auf die 12 Adatome, die 6 Restatome und das sogenannte corner hole
aufteilen.
4.1.2 Adsorbate auf Si(111): Chlor, Silber und Gallium
4.1.2.1 Cl/Si(111)-(1× 1)
Die folgenden Ausführungen zur Chlor-passivierten Si(111)-Oberfläche lehnen sich
an den sehr ausführlichen Darstellungen in [93, 129, 130] an. Eine Deposition von
molekularem Chlor auf der Si(111)-(7×7)-Oberfläche bei Raumtemperatur führt zu-
nächst zur Absättigung der freien Bindungen durch Chlor-Terminierung. Bei zusätz-
lichem Angebot von Cl2 bis zu einer Sättigungsbedeckung von ca. 1,4±0,1MLSi(111)∗,
∗1MLSi(111) entspricht einer Bedeckung von 7,83× 1014 cm−2.
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Abb. 4.2 Schematische Darstellung der Chlor-passivierten Cl/Si(111)-(1 × 1)-
Oberfläche mit einer Bedeckung von 1ML (links) Aufsicht und (rechts)
Seitenansicht in der [1¯10]-Blickrichtung, die [112¯]-Richtung zeigt dabei
nach rechts. (aus [93])
die bei Raumtemperatur nach einem Angebot von ca. 40–50Langmuir† erreicht
ist [131], werden die Bindungen der Adatome zur Restatomlage (back bonds) und wei-
tere Si-Si-Bindungen aufgebrochen. Dabei bilden sich Di- und Trichlorid-Komplexe
aus. Durch eine folgende Erwärmung der Probe auf 580–600℃ kommt es zur im We-
sentlichen vollständigen Desorption der Di- und Trichlorid-Spezies und es vollzieht
sich unter Aufbruch der Dimer-Ketten und Aufhebung des Stapelfehlers der (7×7)-
Rekonstruktion eine vollständige Umwandlung zur Cl/Si(111)(1×1)-rekonstruierten
Restatomoberfläche mit einer Sättigungsbedeckung von 1,0± 0,1ML. Die Chlorato-
me sind dabei in einer on-top-Konfiguration (T1) an darunter liegende Siliziumatome
der Restatomoberfläche gebunden. Eine schematische Darstellung der Cl/Si(111)-
(1×1)-Oberfläche in Aufsicht und in Seitenansicht ist in Abb. 4.2 gezeigt. Oberhalb
von 700 ° kommt es zur vollständigen Desorption des Chlors von der Oberfläche und
es bildet sich wieder eine (7× 7)-rekonstruierte Si(111)-Oberfläche aus.
4.1.2.2 Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30°
Die Silber-Adsorption auf Si(111) zeigt in Abhängigkeit der beim Wachstum bzw.
während des Heizens verwendeten Substrattemperatur ein komplexes Phasendia-
gramm, welches von Wan et al. [132] mit Hilfe von STM und LEED charakterisiert
wurde und in Abb. 4.3 (a) dargestellt ist. Die in der vorliegenden Arbeit zur Passivie-
rung der Si(111)-Oberfläche verwendete Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30°-Rekonstruktion
konnte dabei bei Heiztemperaturen zwischen ungefähr 300–550℃ bei nahezu belie-
biger Silber-Bedeckung beobachet werden. Eine vollständige Bedeckung der Ober-
fläche durch die (
√
3×√3)R30°-Rekonstruktion kann durch Silberbedeckungen von
mehr als einer Monolage (> 1ML) erreicht werden. Dies führt jedoch dazu, dass
sich neben der (
√
3 × √3)R30°-Rekonstruktion auch Silber-Inseln auf der Ober-
†1Langmuir entspricht dem Produkt aus 10−6Torr · s und stellt somit eine Einheit für eine Dosis
dar. Bei einem Haftungskoeffizienten von 1 entspricht 1 Langmuir ungefähr einer Bedeckung der
Oberfläche mit einer Monolage des Adsorbats.
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(a) (b)
Abb. 4.3 (a) Phasendiagramm von Silber auf Si(111), welches die Oberflächenrekon-
struktionen in Abhängigkeit der Silber-Bedeckung und der beim Wachs-
tum bzw. während des Heizens verwendeten Substrattemperatur zeigt. Die
vollen Kreise markieren die Wachstumstemperatur für jede Heizserie, de-
ren zugehörige Temperaturen durch offene Kreise wiedergegeben sind. (b)
Honeycomb-chain-trimer (HCT) Modell der Ag/Si(111)-(
√
3 × √3)R30°-
Rekonstruktion in der Aufsicht und in einer perspektivischen Ansicht.
(aus [132])
fläche ausbilden [133]. Das der (
√
3 × √3)R30°-Rekonstruktion zugrunde liegende
Strukturmodell, welches in Abb. 4.3 (b) in der Aufsicht und in einer perspektivischen
Seitenansicht gezeigt ist, wird als honeycomb-chain-trimer (HCT) Modell bezeich-
net [134, 135]. Die HCT-Struktur entsteht, indem aus der äußersten Siliziumbilage
einer volumenterminierten Si(111)-Oberfläche die obere Siliziumlage entfernt wird,
sich aus den restlichen Siliziumatomen der Bilage Trimere ausbilden und eine Mono-
lage Silber-Atome auf Positionen hinzufügt wird, die leicht von einem gleichmäßigen
triangularen Gitter abweichen [132].
Über einer Temperatur von 550℃ kommt es zur Umwandlung in die (3× 1)-Phase
unter anfänglicher Desorption von Silber. Ab einer Temperatur von 650℃ kann
dann eine (5×2)-Rekonstruktion beobachtet werden und eine weitere Erhöhung der
Temperatur auf über 700℃ führt schließlich zu einer vollständigen Desorption von
Silber [132].
4.1.2.3 Ga/Si(111)-(
√
3×√3)R30 ° und Ga/Si(111)-(6,3× 6,3)
Für die Adsorption von Gallium auf Si(111) sind zwei unterschiedliche Rekonstruk-
tionen bekannt. Es handelt sich dabei um eine kommensurable Ga/Si(111)-(
√
3 ×√
3)R30°- und eine inkommensurable Ga/Si(111)-(6,3×6,3)-Rekonstruktion, die sich
abhängig von der Wachstumstemperatur und der Bedeckung ausbilden [136–138].
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SiGa
1/3 ML Ga on T4 sites (Ö3xÖ3)R30o
SiGa
~ 0.8 ML Ga on substitutional site
(6.3x6.3)
Abb. 4.4 Strukturmodell der Ga/Si(111)-(
√
3 × √3)R30°- und der Ga/Si(111)-
(6,3 × 6,3)-Rekonstruktion. Die Gallium-Atome nehmen die T4-
Adsorptionsplätze über der unteren Siliziumlage der obersten Silizium-
bilage ein bzw. besetzen einwärts relaxierte substitutionelle Plätze in der
obersten Siliziumlage [103]. Die Abbildungen sind freundlicherweise von
Th. Schmidt (Universität Bremen) zur Verfügung gestellt.
Bei einer Wachstumstemperatur von & 400℃ und einer Bedeckung von 1/3ML bil-
det sich die (
√
3 × √3)R30°-Phase aus, die bis zu einer Temperatur von 670℃
stabil ist, während für Wachstumstemperaturen von . 570℃ und höheren Bede-
ckungen von ∼ 0,8ML die inkommensurable (6,3 × 6,3)-Rekonstruktion zu beob-
achten ist [103, 139, 140]. Die entsprechenden Strukturmodelle der beiden Phasen
sind in Abb. 4.4 dargestellt. Die Gallium-Atome nehmen bei der (
√
3 × √3)R30°-
Rekonstruktion die T4-Adsorptionsplätze über der unteren atomaren Lage der obers-
ten Siliziumbilage ein [137, 141]. Bei der (6,3 × 6,3)-Rekonstruktion kommt es hin-
gegen zur Substitution von Siliziumatomen in der obersten Siliziumlage unter leich-
ter Einwärtsrelaxation der Gallium-Atome und Auswärtsrelaxation der Siliziumlage
in der Ga-Si-Bilage, die auf die sp2-Rehybridisierung des Gallium zurückzuführen
ist [141,142].
4.1.3 Wachstum von Ceroxid und Lanthanoxid auf Si(111)
1990 gelangen Inoue et al. [25] das erste erfolgreiche epitaktische Wachstum eines
200 nm dicken Ceroxid-Films auf Si(111) durch das Elektronenstrahlverdampfen von
CeO2 in einem Sauerstoffhintergrunddruck von 8× 10−6 Torr und einer Wachstums-
temperatur von 800℃. RHEED-Messungen zufolge wies der Ceroxid-Film eine gute
Kristallinität und eine glatte Oberfläche auf. Das epitaktische Wachstum von Cer-
oxid auf Si(111) wurde daraufhin mit den unterschiedlichsten Depositionsmethoden
wie Elektronenstrahlverdampfen [25, 28, 34, 143], Laser-MBE (L-MBE) [144, 145],
pulsed laser deposition (PLD) [10,146], RF-Magnetron-Sputtern [22] und low energy
dual ion beam deposition [147, 148] realisiert. Die verwendeten Wachstumstempe-
ratur lagen dabei zwischen Raumtemperatur und 800℃ und die Schichtdicken be-
trugen zwischen einigen Ångström und 200 nm. Zur Charakterisierung der Ceroxid-
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Filme kamen hauptsächlich die Röntgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS) und
die Röntgenbeugung (XRD) zum Einsatz.
Eine amorphe Schicht an der Grenzfläche zwischen Substrat und Ceroxid-Film wur-
de erstmals durch HRTEM-Untersuchungen von Chikyow et al. [10] nachgewiesen.
Der Ceroxid-Film mit einer Schichtdicke von etwa 100 nm, welcher mit Hilfe von
PLD bei einer Substrattemperatur von 750℃ auf einer Si(111)-(7 × 7)-Oberfläche
deponiert wurde, zeigte dabei eine amorphe Grenzflächen-Schicht von ca. 5 nm. Die-
se Studie machte erstmals auf die Problematik einer anfänglichen amorphen Schicht
an der Grenzfläche aufmerksam, wobei die amorphen Grenzflächen-Spezies SiO2 und
CeO2−x zugeordnet wurden.
Um die amorphe Spezies an der Grenzfläche zu unterdrücken haben Yoshimoto et
al. [33] und Hirschauer et al. [34,146] Ceroxid auf Wasserstoff-passivierten H/Si(111)-
(1× 1)-Oberflächen bei Raumtemperatur und bei 200℃ mit Hilfe von L-MBE und
PLD abgeschieden. Die Wasserstoff-Passivierung der Si(111)-Oberfläche führte zu
einer fast vollständigen Unterdrückung von Silikat und Siliziumoxid an der Grenz-
fläche wie mit Hilfe von XPS gezeigt werden konnte. Hirschauer et al. konnten in
den Studien weiterhin durch XPS-Untersuchungen während des Ceroxid-Wachstums
zeigen, dass der Oxidationszustand von Cer unter identischen Wachstumsparame-
tern von der Schichtdicke abhängt. Für Schichtdicken im Ångström-Bereich liegt der
Ce3+-Oxidationszustand vor. Mit steigender Schichtdicke können beide Oxidations-
zustände Ce3+ und Ce4+ nachgewiesen werden, bis bei Filmen mit mehreren Nano-
metern Schichtdicke fast ausschließlich der Ce4+-Oxidationszustand vorherrscht.
Yoshimoto et al. [33] verfolgten weiterhin den Ansatz durch ein Zwei-Schritt-Wachs-
tum, welches zuerst auf Wasserstoff-passiviertem Si(111) Ceroxid mit einer Schicht-
dicke von ca. 5 nm unter UHV-Bedingungen und anschließend unter 5 × 10−5 Torr
Sauerstoffhintergrunddruck bei Raumtemperatur mit Hilfe von L-MBE (CeO2-Tar-
get) deponiert, die Kristallinität der epitaktischen Filme zu steigern. In Cross-
sectional HRTEM-Aufnahmen konnte keine amorphe Schicht an der Grenzfläche
ausgemacht werden und die hohe Kristallinität der Ceroxid-Filme konnte bestätigt
werden. Ihre Ergebnisse bestätigten Furusawa und Yoshimoto et al. [145] in einer
späteren Veröffentlichung und fanden durch CAICISS-Messungen (coaxial impact-
collision ion scattering spectroscopy), dass CeO2 auf Si(111) beim Raumtemperatur-
Wachstum eine B-Typ-Orientierung ([1¯10]CeO2 ‖ [11¯0]Si) aufweist.
Ein Zwei-Schritt-Wachstum verfolgten auch Huang et al. [147], die zuerst eine Mo-
nolage Cer abschieden, um die Oxidation an der Grenzfläche zu unterdrücken, und
anschließend durch low energy dual ion beam deposition technology [148] Ce+- und
O−-Ionen gleichzeitig deponierten. Der 200 nm dicke Ceroxid-Film wurde durch
XRD-Untersuchungen charakterisiert und zeigte anhand der Halbwertsbreite der
Beugungsreflexe eine gute Kristallinität. Der Einfluss der zuerst deponieten Cer-
Monolage auf die Bildung einer amorphen Grenzflächen-Schicht wurde jedoch nicht
untersucht.
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Zarraga-Colina et al. [143] schlugen als weiteren Ansatz zur Unterdrückung der
amorphen Grenzflächen-Schicht eine CaF2-Zwischenschicht zwischen Si(111) und
CeO2-Film vor. Sie konnten einen epitaktisch CeO2-Film ohne amorphe SiOx-Bildung
an der Silizium-Grenzfläche nachweisen. Da es oberhalb von 400℃ jedoch zu einer
erheblichen Diffusion von Fluor aus der CaF2-Schicht in den Ceroxid-Film kommt,
ist dieser Ansatz auf Temperaturen unterhalb von 400℃ limitiert und begrenzt
damit auch die Kristallinität des Ceroxid-Films.
Neuere Studien, die sich mit der Grenzfläche zwischen Ceroxid und Silizium und
Silikat-Modellsystemen beschäftigen sind von Barnes et al. [149], Mamatrishat et
al. [150], Pagliuca et al. [151] und Skála et al. [152] veröffentlich worden.
Barnes et al. [149] konnten durch XPS und medium energy ion scattering (MEIS)
zeigen, dass Ceroxid-Filme mit einer Schichtdicke von 4 nm, welche mit PLD auf
Si(100) bei Raumtemperatur deponiert wurden, nach dem anneling zu 400℃ aus
einem SiO2/Ce2Si2O7/CeO2-Film bestehen. Ein Heizen auf 750℃ führte hingegen
zu der Ausbildung eines Ce2Si2O7/Ce2O3(SiO2)1,2-Silikat-Films.
Mamatrishat et al. [150] bestätigen mit Hilfe von XPS und Cross-sectional HRTEM-
Aufnahmen anhand von Ceroxid-Filmen mit 3 nm Schichtdicke auf Si(100), dass das
Heizen auf 500℃ zu einer Zunahme von SiO2 und Cersilikat, welches unter anderem
aus Ce2Si2O7 besteht, an der Grenzfläche führt.
Pagliuca et al. [151] untersuchten mit Hilfe von XPS die Silikat- und Siliziumoxid-
Bildung an der Grenzfläche zwischen Ceroxid und Si(111) und Si(100) beim Raum-
temperatur-Wachstum und nach dem Heizen auf 1040K in einem Sauerstoffhinter-
grunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar. Sie konnten zeigen, dass nach der Depositi-
on von Ceroxid das im Silikat gebundene Cer einen Oxidationszustand von Ce3+
aufweist und vermuten, dass unterschiedliche Silikat-Phasen vorliegen (Ce2SiO5,
Ce4,67(SiO4)3O und Ce2Si2O7). Nach dem Heizen nimmt die Silikat-Schichtdicke zu
und die Stöchiometrie des Silikates verschiebt sich zur Silizium-reichen Ce2Si2O7-
Phase. Dabei konnten sie für die Silikatbildung keinen Unterschied zwischen den
Siliziumsubstraten feststellen.
Skála et al. [152] untersuchten die Bildung von Silikat an der Grenzfläche durch
sequentielles Wachstum von wenigen Ångström Ceroxid bei 800K auf Si(111). Auf
Basis der XPS-Analyse der gewachsenen Schichten vermuten sie ein Ce4,67(SiO4)3O-
Silikat an der Grenzfläche. Beim anfänglichen Ceroxid-Wachstum bildet sich neben
dem Silikat ein Siliziumoxid aus.
Die Studien zum Lanthanoxid-Wachstum auf Silizium fokussieren hauptsächlich auf
die elektrische Charakterisierung der Filme bezüglich der Anwendung als High-k-
Gateoxid, zeigen jedoch auch analog zum Ceroxid-Wachstum auf Silizium die Pro-
blematik der Grenzflächen-Schicht-Bildung hauptsächlich durch Silikat auf [16, 21,
153–158]. Die Grenzfläche wurde dabei mit Hilfe von XPS und TEM untersucht und
Copel et al. wiesen dem Silikat die La2Si2O7-Stöchiometrie zu. Dazu untersuchten
sie die Grenzfläche nach dem Heizen auf 850℃ in Sauerstoffhintergrunddruck eines
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auf SiO2 gewachsenen 2 nm dicken Lanthanoxid-Films. Da die Silikat-Bildung an
der Grenzfläche sich ähnlich zum Ceroxid-Wachstum auf Silizium verhält, wird an
dieser Stelle auf weitere Details verzichtet.
In den letzten Jahren werden auch Seltenerdoxid-Multilagen-Filmen untersucht,
wie z. B. CeOx/La2O3/Si [159]. Wong et al. [159] konnten zeigen, dass die MOS-
Transistor-Charakteristika durch den Ceroxid-Lanthanoxid-Multilagen-Film deut-
lich verbessert werden können, da Sauerstoff-Fehlstellen im La2O3-Film durch den
CeOx-Film gefüllt werden.
Insgesamt ist festzustellen, dass hauptsächlich Ceroxid und Lanthanoxid-Filme mit
mehreren Nanometern Schichtdicke untersucht wurden. Die kristalline Qualität der
Filme wurde meist durch TEM-Untersuchungen und vereinzelnd nach der Halbwerts-
breite (FWHM) der Beugungsreflexe in XRD-Messungen beurteilt. Die chemische
Komposition der Grenzfläche wurde dabei mit Hilfe von XPS charakterisiert. Um
das Wachstum von Seltenerdoxiden auf Silizium weiter aufzuklären und vor allem
ein vertieftes Verständins über die chemische und strukturelle Zusammensetzung der
Grenzfläche und deren Auswirkungen auf die Kristallinität der Filme zu erhalten,
fehlt es an Studien, die spektroskopische und strukturaufklärende Methoden gleich-
zeitig einsetzen. Hier setzt die vorliegende Dissertation an, die durch die Kombina-
tion von komplementären Sychrotronstrahlungsmessmethoden wie XPS, XSW und
XRD das anfängliche und das fortgeschrittene Seltenerdoxid-Wachstum anhand von
Ceroxid und Lanthanoxid auf Si(111) untersucht und zusätzlich den Einfluss von Ad-
sorbaten wie Chlor, Silber und Gallium auf die Zusammensetzung der Grenzfläche
und auf die kristalline Qulität der Seltenerdoxid-Filme und Seltenerd-Mulitlagen-
Filme analysiert.
4.2 Charakterisierung ultradünner Ceroxid-Filme
In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse zum anfänglichen Adsorbat-modifizierten
Wachstum von ultradünnen Ceroxid-Filmen auf Si(111) vorgestellt.
4.2.1 Ergebnisse der Diplomarbeit
Das Wachstum von Ceroxid auf Si(111) wurde in der Diplomarbeit hauptsächlich
durch stehende Röntgenwellenfelder (XSW) und Röntgen-Photoelektronenspektro-
skopie (XPS) charakterisiert. Dabei kam XSW für die strukturelle und XPS für die
chemische Analyse zum Einsatz. In der folgenden Diskussion werden der Übersicht-
lichkeit halber Abkürzungen für die Präparationsbedingungen während des Wachs-
tums von Ceroxid auf Si(111) verwendet (siehe auch Abschnitt 3.1.2). Dabei wird
der verwendete Sauerstoffhintergrunddruck durch 10−7 mbar geteilt und das zur
Passivierung der Si(111)-Oberfläche verwendete Adsorbat angegeben, sodass sich
bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar und einem Chlor-
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passivierten Cl/Si(111)-(1×1) Substrat die Abkürzung (1-Cl) ergibt. Ist die Wachs-
tumstemperatur neben der Abkürzung der Präparationsbedingungen nicht expli-
zit angegeben, wurde das Ceroxid bei 500℃ deponiert. Die mit XPS charakteri-
sierten Filme wurden auf reinem Si(111)-(7 × 7) in einem Sauerstoffhintergrund-
druck von pO2 = 2,2 × 10−8 mbar bis pO2 = 1 × 10−7 mbar ((0,22) bis (1)) und
auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) in einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 2,2 × 10−8 mbar bis pO2 = 5 × 10−7 mbar ((0,22-Cl) bis (5-Cl)) und bei
Substrattemperaturen von 450℃ bis 550℃ deponiert und wiesen eine Schichtdicke
von bis zu 2,5 nm auf. Die chemische Charakterisierung der Proben wurde dabei an-
hand der Ce3d, O1s, Si1s und Cl1s Zustände vorgenommen. Bei der strukturellen
Charakterisierung durch XSW wurden Ceroxid-Filme, welche bei Sauerstoffhinter-
grunddrücken von pO2 = 2,2 × 10−8 mbar bis pO2 = 1 × 10−7 mbar bei ansonsten
identischen Wachstumsbedingungen, untersucht. Das Hauptaugenmerk lag jedoch
auf Proben mit Schichtdicken im Ångströmbereich.
Die spektroskopischen Untersuchungen an den Ceroxid-Filmen zeigten, dass das Cer-
oxid unter den oben genannten Wachstumsbedingungen im Ce3+ Oxidationszustand
(Ce2O3) vorliegt. Exemplarisch zeigt Abb. 4.5 ein für sämtliche Proben charakteris-
tisches Ce3d-XPS-Spektrum. Die Anpassung an die experimentellen Daten enthält
neben den charakteristischen Peaks eines Ce3d-Niveaus für die Oxidationszustände
Ce2O3 und CeO2 (vgl. Abschnitt 2.2.1) Energieverlustpeaks (EL0, EL’), die erstmals
in der Diplomarbeit eingeführt wurden.
Abb. 4.5 Ce3d-XPS-Spektrum eines Ceroxid-Films mit einer Schichtdicke von
2,5 nm gewachsen bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 ×
10−7 mbar auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) bei einer Substrat-
temperatur von 500℃ (1-Cl) (aus [62])
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Anhand der Si1s- und Cl1s-XPS-Spektren (Abb. 4.6) vor und nach der Deposition
von Ceroxid auf Cl/Si(111)-(1 × 1) konnte festgestellt werden, dass der Ceroxid-
Film als geschlossener Film vorliegt und das Chlor bei Präparationsbedingungen
(1-Cl) an die Oberfläche segregiert. Denn nach dem Wachstum eines 2,5 nm dicken
Ceroxid-Films ist das Si1s-Signal vollkommen abgeschwächt, während die integrale
Intensität des Cl1s-Signals keine nennenswerte Abschwächung erfährt.
Die quantitative Analyse des O1s-Signals (Abb. 4.7) zeigte deutlich, dass die Bil-
dung der Spezies Siliziumoxid (SiOx) und Silikat (Si-O-Ce) an der Grenzfläche
zwischen Ceroxid und Siliziumsubstrat bei Ceroxid-Filmen mit Schichtdicken im
Ångströmbereich, welche bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von 1 × 10−7 mbar
gewachsen wurden, durch das vorherige Absättigen der freien Siliziumbindung durch
die Chlor-Passivierung sehr stark unterdrückt werden konnte. Bei dem Wachstum
von Ceroxid-Filmen mit größeren Schichtdicken von bis zu 2,5 nm konnte hinge-
gen festgestellt werden, dass mit einer Erhöhung des Sauerstoffhintergrunddrucks
von pO2 = 1 × 10−7 mbar auf pO2 = 5 × 10−7 mbar eine Reifung des Interfaces
mit entsprechender Zunahme der amorphen Spezies Silikat und Siliziumoxid trotz
vorheriger Chlor-Passivierung einhergeht (Abb. 4.8).
Aus diesen spektroskopischen Ergebnissen wird deutlich, dass neben der geeigneten
Wahl des Adsorbats, welches zur Passivierung verwendet wird, auch das Verhält-
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Abb. 4.6 Si1s- und Cl1s-XPS-Spektren des Chlor-passivierten Cl/Si(111)-(1 × 1)
Substrats und nach der Deposition eines Ceroxid-Films mit einer Schicht-
dicke von 2,5 nm gewachsen bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 1 × 10−7 mbar und bei einer Substrattemperatur von 500℃ (1-
Cl)
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Abb. 4.7 O1s-XPS-Spektren nach dem Wachstum von 2Å Ceroxid bei einer Sub-
strattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 1 × 10−7 mbar auf (a) nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) (1) und
(b) Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) (1-Cl) aufgenommen mit einer
Passenergie von (a) 30 eV und (b) 50 eV bei einer Photonenenergie von
hν = 2,6 keV (aus [62])
−3−2−1012345
0.2
0.4
0.6
0.8
1.0
Relative Binding Energy (eV)
N
or
m
al
iz
ed
 In
te
ns
ity
 (a
rb.
 un
its
)
Data
Fit
Backgr.
SiOx
Si−O−Ce
CeOx
(a)
−3−2−1012345
0.5
0.6
0.7
0.8
0.9
1.0
Relative Binding Energy (eV)
N
or
m
al
iz
ed
 In
te
ns
ity
 (a
rb.
 un
its
)
Data
Fit
Backgr.
SiOx
Si−O−Ce
CeOx
(b)
Abb. 4.8 O1s-XPS-Spektren nach dem Wachstum von 2,5 nm Ceroxid auf Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) bei einer Substrattemperatur von 500℃
und einem Sauerstoffhintergrunddruck von (a) pO2 = 1×10−7 mbar (1-Cl)
und (b) pO2 = 5× 10−10 mbar (5-Cl) aufgenommen mit einer Passenergie
von (a) 50 eV und (b) 30 eV bei einer Photonenenergie von hν = 2,4 keV
(aus [62])
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nis von Sauerstoffhintergrunddruck und Cer-Fluss eine entscheidende Rolle bei der
erfolgreichen Unterdrückung der amorphen Spezies am Interface spielt.
Mit Hilfe der stehenden Röntgenwellenfelder konnte in der Diplomarbeit erstmals
das anfängliche Wachstum von ultradünnen Ceroxid-Filmen mit Schichtdicken im
Ångströmbereich strukturell untersucht werden. Dabei konnte nicht nur die epitak-
tische Qualität der Ceroxid-Filme erstmals untersucht werden, sondern auch die
Bixbyit-Kristallstruktur konnte unter Zuhilfenahme von chemisch sensitiven O1s-
XSW-Messungen, wie sie exemplarisch in Abb. 4.9 dargestellt sind, nachgewiesen
werden. In den ersten XSW-Messungen zur Kristallinität der Ceroxid-Filme anhand
der Ce3d-Photoelektronen und der CeLα-Fluoreszenz, exemplarisch in Abb. 4.9 dar-
gestellt, konnte lediglich festgestellt werden, dass Ceroxid-Filme bei Schichtdicken
im Ångströmbereich eine gute kristalline Ordnung aufweisen. Diese spiegelt sich
in kohärenten Fraktionen, gemessen für Ce3d Photoelektronen als Sekundärsignal,
im Bereich von fCe3dc,(111) = 0.63 bis fCe3dc,(111) = 0.72 wieder. Perfekt geordnete Filme
mit vergleichbaren Schichtdicken hätten allerdings je nach Relaxationsgrad kohä-
rente Fraktionen von um die 90% erwarten lassen. Die exakte Abhängigkeit der
kristallinen Qualität der Ceroxid-Filme und der atomaren Anordnung der Grenzflä-
chenspezies von der Chlor-Passivierung und den Präparationsbedingungen konnte
in der Diplomarbeit nicht geklärt werden und wird in den Abschnitten 4.2.2 und
4.2.4 der vorliegenden Dissertation systematisch untersucht.
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Abb. 4.9 Reflektivitäten und zugehörige normierte inelastische Sekundärsigna-
le der XSW-Messungen in (111)-Bragg-Reflexion nach dem Wachs-
tum von 2Å Ceroxid bei einer Substrattemperatur von 500℃ und ei-
nem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar auf Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) (1-Cl) in (111)-Bragg-Reflexion. Links:
Cer-XSW-Messung bei 5900 eV Photonenenergie anhand des Sekundär-
signals der CeLα-Fluoreszenz. Rechts: Chemisch aufgelöste Sauerstoff-
XSW-Messungen bei 2600 eV Photonenenergie an den Spezies des O1s-
XPS-Spektrums CeOx, Si-O-Ce und SiOx. Der Übersichtlichkeit halber
sind die Sekundärsignalverläufe vertikal verschoben. (aus [62])
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Es konnte lediglich anhand von Chlor-XSW-Messungen (Abb. 4.10) nach demWachs-
tum von 4Ångström Ceroxid deponiert bei 450℃ und einem Sauerstoffhintergrund-
druck von pO2 = 2,2 × 10−8 mbar (0,22-Cl) nachgewiesen werden, dass das Chlor
sich nicht mehr auf den on top-Plätzen, die es vor dem Wachstum einnimmt, be-
findet, da sich sowohl die kohärente Fraktion als auch die kohärente Position stark
ändern. Dies ist im Einklang mit den spektroskopischen Ergebnissen des Cl1s-XPS-
Signals vor und nach dem Wachstum von Ceroxid ((1-Cl)), welches eine Segregati-
on des Chlors an die Oberfläche offenbart. Eine weitreichendere Untersuchung des
Verhaltens des Chlors in Abhängigkeit von dem Sauerstoffhintergrunddruck und
der Wachstumstemperatur während der Deposition von Ceroxid wurde während
der Diplomarbeit nicht durchgeführt und ist Bestandteil der Dissertation in Ab-
schnitt 4.2.5.1.
Anhand chemisch sensitiver O1s-XSW-Messungen in (111)-Bragg-Reflexion, exem-
plarisch in Abb. 4.9 dargestellt, konnte unter Verwendung des Sauerstoffs, welcher
im CeOx-Kristallgitter gebunden ist (CeOx-Spezies), erstmals gezeigt werden, dass
die Ce2O3-Filme in der Bixbyit-Struktur vorliegen. Dazu wurden im Rahmen der Di-
plomarbeit die kohärente Position und die kohärente Fraktion von Sauerstoff und Cer
von unterschiedlichen Ceroxid-Kristallstrukturen in Abhängigkeit von der Schichtdi-
cke und der Verspannung des Films modelliert (siehe auch Abschnitt 2.5.1) und mit
den experimentellen Ergebnissen verglichen. Es stellte sich heraus, dass es durch
die XSW-Analyse des im CeOx-Kristallgitter gebundenen Sauerstoffs möglich ist,
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Abb. 4.10 Reflektivitäten und zugehörige normierte inelastische Sekundärsignale
bei 3350 eV Photonenenergie in (111)-Bragg-Reflexion unter Verwendung
von Cl1s Photoelektronen. Links: Chlor-XSW-Messung vor der Depositi-
on des Ceroxid-Films an dem Chlor-passivierten Cl/Si(111)-(1× 1) Sub-
strat. Rechts: Chlor-XSW-Messung nach demWachstum von 4Å Ceroxid
bei einer Substrattemperatur von 450℃ und einem Sauerstroffhinter-
grunddruck von pO2 = 2,2 × 10−8 mbar. Der Übersichtlichkeit halber ist
der Sekundärsignalverlauf in der linken Teilabbildung vertikal verscho-
ben. (aus [62])
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die hexagonale Phase und die kubische Phase des Ceroxids voneinader zu unter-
scheiden. Somit konnte durch den Vergleich zwischen XSW-Modellierung und den
experimentellen XSW-Daten sowie den zusätzlichen spektroskopischen Informatio-
nen, die einen Ce3+-Oxidationszustand belegen, auf die Bixbyit-Struktur geschlos-
sen werden. Diese wurde anschließend durch Transmissionselektronenmikroskopie-
Aufnahmen von Ceroxid-Filmen mit Schichtdicken im Bereich einiger Nanometer
bestätigt. Weiterhin konnte anhand der Si-O-Ce-Spezies der chemisch sensitiven
O1s-XSW-Messungen gezeigt werden, dass der Sauerstoff an der Grenzfläche bei
Präparationsbedingungen (1-Cl) und einer Wachstumstemperatur von 500℃ eine
kohärente Fraktion von fO1s (Si-O-Ce)c,(111) = 0.85 besitzt und damit eine starke Ordnung
aufweist (siehe Abb. 4.9). Eine vertiefte Analyse der Grenzflächenstruktur mit Hilfe
von chemisch sensitiven XSW-Messungen wird in Abschnitt 4.2.4 diskutiert werden.
Ein weiteres wichtiges Ergebnis der Diplomarbeit resultiert aus dem Vergleich von
XSW-Messungen, die zum einen Ce3d-Photoelektronen und zum anderen die CeLα-
Fluoreszenz als inelastisches Sekundärsignal verwendeten. Hierbei stellte sich heraus,
dass der Unterschied in der kohärenten Fraktion bei ∆fCe3dc,(111) = 0,08 liegt. Die-
ser Einfluss von Nicht-Dipol-Effekten auf die strukturelle Interpretation der XSW-
Daten wurde in der Diplomarbeit vernachlässigt. Im Folgenden wird beim direkten
Vergleich von Fluoreszenz- und Photoelektronen-XSW-Daten für Ceroxid und Lan-
thanoxid dieser Wert berücksichtigt.
4.2.2 Einfluss des Sauerstoffhintergrunddrucks und der
Chlor-Passivierung auf die kristalline Qualität
In diesem Abschnitt wird der Einfluss der Chlor-Passivierung und des Sauerstoff-
hintergrunddrucks im Bereich von pO2 = 1 × 10−7 mbar bis pO2 = 1 × 10−6 mbar
während des Wachstums auf die kristalline Ordnung ultradünner Ceroxid-Filme un-
tersucht, welche bei 500℃ Substrattemperatur und den Präparationsbedingungen
(1), (1-Cl), (5), (5-Cl) und (10-Cl) auf nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) und
Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) abgeschieden wurden. Die Kernaussagen der
folgenden Ausführungen wurden in Physical Review B veröffentlicht [102].
Abb. 4.11 zeigt die zugehörigen Ce3d-XPS-Spektren der Ceroxid-Filme mit Schicht-
dicken von unter einem Nanometer. Die Proben gewachsen unter (1) und (1-Cl)
weisen Schichtdicken von 2Å auf, während die Proben, welche unter (5) und (5-
Cl) präpariert wurden, eine Schichtdicke von 6Å aufweisen. Die experimentellen
Spektren wurden hier im Gegensatz zur verwendeten Anpassung in der Diplom-
arbeit, welche Ce3+- und Ce4+-Zustände berücksichtigt, konsistenterweise nur mit
den Peaks (v0,v’,u0, u’), welche zum Oxidationszustand Ce2O3 gehören, und den
dazugehörigen Energieverlustpeaks (EL0, EL’) angepasst. Wie der Abbildung zu
entnehmen ist, führt dies zu einer sehr guten Übereinstimmung der Anpassung mit
den experimentellen Daten für alle vier Präparationsbedingungen ((1), (1-Cl), (5)
und (5-Cl)). Daraus ist zu folgern, dass die ultradünnen Ceroxid-Filme unabhängig
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Abb. 4.11 Ce3d-XPS-Spektren von ultradünnen Ceroxid-Filmen mit Schichtdicken
von 2Å bis 6Å gewachsen bei 500℃ Substrattemperatur und einem Sau-
erstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar bzw. pO2 = 5 × 10−7
auf nicht passiviertem Si(111)-(7×7) und Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-
(1× 1) (Präparationsbedingungen (1), (1-Cl), (5) und (5-Cl))
von den verwendeten Präparationsbedingungen mit Schichtdicken im Bereich von
2Å bis 6Å im Ce3+-Oxidationszustand vorliegen, welches im Einklang mit den Un-
tersuchungen von Hirschauer et al. [146] ist. Da es beim Wachstum von Ceroxid
auf Silizium auch zur Ausbildung von Cersilikat-Spezies an der Grenzfläche kommt
und das Cer unabhängig vom Silikattyp (Ce2SiO5, Ce4,67(SiO4)3O und Ce2Si2O7)
ebenfalls den Ce3+-Oxidationszustand aufweist [151, 152], kann Ce2O3 anhand des
Ce3d-Spektrums nicht vom Cersilikat unterschieden werden. Die O1s-XPS-Analyse
kann diese Unterscheidung jedoch leisten und belegt, dass die Filme aus einem si-
gnifikanten Anteil von Ce2O3 bestehen (siehe Abschnitt 4.2.4). Besonders die auf
Chlor-passivierten Cl/Si(111)-(1×1) gewachsenen Filme weisen hauptsächlich Ce2O3
in der O1s-Analyse auf. Deshalb kann zusammen mit den spektroskopischen Unter-
suchungen aus der Diplomarbeit festgehalten werden, dass das Ceroxid in den ultra-
dünnen Filmen bis zu einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar
während des Wachstums ((5) bzw. (5-Cl)) und bis zu einer Schichtdicke von einigen
wenigen Nanometern als Ce2O3 vorliegt. Im Folgenden wird einfachheitshalber von
Ce2O3-Filmen gesprochen, obwohl diese auch Cersilikat-Anteile an der Grenzfläche
aufweisen können.
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Abb. 4.12 XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung nach der dy-
namischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezogene Linien) unter
Verwendung der CeLα-Fluoreszenz in (111)-Bragg-Reflexion bei einer
Photonenenergie von 5,9 keV nach dem Wachstum von (4.9± 0.5) O-Ce-
O Trilagen Ceroxid auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) und nicht
passiviertem Si(111)-(7×7) bei einer Substrattemperatur von 500℃ und
einem Sauerstoffhintergrunddruck von (a) pO2 = 1× 10−7 mbar ((1-Cl),
(1)) und (b) pO2 = 5× 10−7 mbar ((5-Cl), (5))
Um den Einfluss der Präparationsbedingungen auf die Kristallinität der ultradünnen
Ce2O3-Filme zu untersuchen, wurden entsprechende Ceroxid-Filme ((1), (1-Cl),
(5), (5-Cl) und (10-Cl)) mit Hilfe von stehenden Röntgenwellenfeldern (XSW)
untersucht. Dabei wurde die CeLα-Fluoreszenz als inelastisches Sekundärsignal ver-
wendet. Abb. 4.12 und Abb.4.13 zeigen die zugehörigen Verläufe der inelastischen
Sekundärsignale und der Reflektivitäten in (111)-Bragg-Reflexion zusammen mit
den theoretischen Anpassungen nach der dynamischen Theorie der Röntgenbeugung
bei 5,9 keV Photonenenergie. Wie man Abb. 4.12 (a) entnehmen kann, ergeben sich
für die kohärenten Fraktionen bei Präparationsbedingungen (1) und (1-Cl) Werte
von fCeLαc,(111)(1) = 0,49 und fCeLαc,(111)(1-Cl) = 0,40 bei gleicher kohärenter Position von
ΦCeLαc,(111) = 1,00. Da die XSW-Proben eine identische Schichtdicke von (4,9 ± 0.5)
O-Ce-O Trilagen Ceroxid aufweisen, lässt sich anhand der kohärenten Fraktionen
direkt auf die Kristallinität der Filme schließen (siehe auch Abschnitt 2.5.1). Dem-
nach ist bei Präparationsbedingungen (1) und (1-Cl) die Kristallinität für die nicht
passivierte Probe (1) leicht höher als für die Chlor-passivierte Probe (1-Cl).
70
4.2 Charakterisierung ultradünner Ceroxid-Filme
Abb. 4.13
XSW-Daten (offene Symbole) und theoreti-
sche Anpassung nach der dynamischen Theo-
rie der Röntgenbeugung (durchgezogene Lini-
en) unter Verwendung der CeLα-Fluoreszenz
in (111)-Bragg-Reflexion bei einer Photo-
nenenergie von 5,9 keV nach dem Wachstum
von (4.9± 0.5) O-Ce-O Trilagen Ceroxid auf
Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) bei ei-
ner Substrattemperatur von 500℃ und ei-
nem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 =
1× 10−6 mbar (10-Cl)
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Die Situation ändert sich vollständig für die Präparationsbedingungen (5) und (5-
Cl) wie Abb. 4.12 (b) zu entnehmen ist. Hier weisen die Amplituden und Phasen der
zugehörigen Fourierkoeffizienten die Werte fCeLαc,(111)(5) = 0,53 und Φ
CeLα
c,(111)(5) = 1,11
für (5) bzw. fCeLαc,(111)(5-Cl) = 0,70 und Φ
CeLα
c,(111)(5-Cl) = 1,10 für (5-Cl) auf. Die ko-
härenten Fraktionen unterscheiden sich demnach bei annähernd gleicher kohärenter
Position um ∆fc,(111) = 0,17. Dies bedeutet, dass die Kristallinität des Ceroxid-
Films, welcher bei (5-Cl) gewachsen wurde, sehr viel höher ist als die Kristallinität
des bei (5) präparierten Ceroxid-Films und demnach die Chlor-Passiveriung bei
einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar einen äußerst förder-
lichen Einfluss auf die Kristallinität ultradünner Ce2O3-Filme hat. Vergleicht man
die kohärenten Fraktionen der nicht passivierten Proben (1) und (5) ist festzustel-
len, dass der Sauerstoffhintergrunddruck während des Wachstums einen geringen
Einfluss auf die Kristallinität der Ceroxid-Filme hat, da sich die kohärenten Frak-
tion lediglich um ∆fc,(111) = 0,04 unterscheiden. Erhöht man den Sauerstoffhinter-
grunddruck beim Chlor-passivierten Wachstum von Ce2O3 auf pO2 = 1× 10−6 mbar
(10-Cl), ergibt sich eine kohärente Fraktion von fCeLαc,(111)(10-Cl) = 0,65 und eine
kohärente Position von fCeLαc,(111)(10-Cl) = 1,10. Während sich die kohärente Positi-
on verglichen zu Präparationsbedingungen (5-Cl) nicht ändert, sinkt die kohärente
Fraktion um ∆fc,(111) = −0,05. Dies bedeutet eine geringe Verschlechterung der
kristallinen Qualität des Ce2O3-Films. Aus diesem Grund ist davon auszugehen,
dass beim Wachstum von Ce2O3-Filmen auf Cl/Si(111)-(1 × 1) bei einer Wachs-
tumstemperatur von 500℃ die maximale kristalline Qualität bei dem Verhältnis
von Sauerstoffhintergrunddruck zu Cer-Fluss, welches bei Präparationsbedingungen
(5-Cl) vorliegt, erreicht wird.
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Um die Qualität der Kristallinität des bei (5-Cl) gewachsenen Ceroxid-Films auf
absoluter Skala abschätzen zu können, wurden quantitative XSW-Modellierungen
durchgeführt, wie sie in Abschnitt 2.5.1 beschrieben sind. Dabei wurde ein lateral
vollständig verspannter Ce2O3 Bixbyit-Film mit einer Schichtdicke von 5 Trilagen
und einem Trilagenabstand von 3,32Å angenommen. Der Trilagenabstand wurde
dabei mit Hilfe der Elastizitätstheorie [103] und experimentell bestimmten elasti-
schen Konstanten für voll oxidiertes CeO2 [104] bestimmt, da für reduziertes Ce2O3
keine Literaturwerte verfügbar sind. Der hier begangene Fehler sollte jedoch ledig-
lich bei wenigen Prozenten liegen und dadurch bei der Abschätzung der absoluten
Qualität der Kristallinität nicht zu stark ins Gewicht fallen. Als Ergebnis der XSW-
Modellierung erhält man einen theoretischen Wert für die kohärente Fraktion von
f theo.c,(111) = 0,817. Um diesen Wert mit der experimentell bestimmten kohärenten Frak-
tion vergleichen zu können, müssen noch die thermischen Schwingungen der Atome
in Form des Debye-Waller-Faktors D = e−B( sin θλ )2 berücksichtigt werden, wobei θ
den Bragg-Winkel und λ die Wellenlänge darstellt. Für einen isotropen Auslen-
kungsparameter von B = 0.45Å2 für CeO2 bei Raumtemperatur, welcher mittels
Neutronenbeugung bestimmt wurde [160], erhält man für den Debye-Waller-Faktor
einen Wert von D(CeO2) = 0,977. Eine perfekte Übereinstimmung mit der experi-
mentell bestimmten kohärenten Fraktion von fCeLαc,(111)(5-Cl) = 0,70 erhält man, wenn
zusätzlich eine Unordnung der Ce-Atome von U = 0,12 angenommmen wird. Dies
entspricht ungefähr der Hälfte der Cer-Atome innerhalb einer Trilage Ceroxid, die
sich nicht mehr an ihren idealen Bindungsplätzen innerhalb der Bixbyit-Struktur
befinden und man kann davon ausgehen, dass es sich um die Cer-Atome in der sich
an der Grenzfläche befindlichen O-Ce-O Trilage handelt. Eine detailliertere Analy-
se der Grenzfläche zwischen Silizium(111) und Ceroxid erfolgt in Abschnitt 4.2.4.
Führt man analoge XSW-Modellierungen für die nicht passivierte Probe durch, wel-
che unter Präparationsbedingungen (5) gewachsen wurde und eine kohärente Frak-
tion von fCeLαc,(111)(5) = 0,53 aufweist, zeigt sich, dass ungefähr ein Drittel (34%) der
Cer-Atome ungeordnet ist. Dies entspricht ca. 1,7 Trilagen Ce2O3. Daraus kann
jedoch sofort geschlossen werden, dass mehr als nur die direkte Grenzflächentri-
lage von der Unordnung betroffen sein muss. Dies zeigt sich auch in der starken
Zunahme von Silikat- und Siliziumoxid-Spezies an der Grenzfläche, welche durch
Si1s- und O1s-XPS-Messungen aufgeklärt werden konnten (siehe Abschnitt 4.2.4).
Für das Wachstum bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1× 10−7 mbar
nimmt die Unordnung der Cer-Atome sogar noch weiter zu wie der Vergleich zwi-
schen experimentell bestimmten kohärenten Fraktionen von fCeLαc,(111)(1) = 0,49 und
fCeLαc,(111)(1-Cl) = 0,40 und den XSW-Modellierungen zeigt. So erhält man für das nicht
passivierte Wachstum (1) 39% amorphe Cer-Atome und für das Chlor-passivierte
Wachstum (1-Cl) sogar eine Unordnung von 50% des Ce2O3-Films. Dies entspricht
1,9 bzw. 2,5 ungeordneten Trilagen Ce2O3.
Zusammenfassend konnte festgestellt werden, dass ultradünne Ceroxid-Filme auf
Si(111) mit einer Schichtdicke von wenigen O-Ce-O Trilagen bei Sauerstoffhinter-
grunddrücken von bis zu pO2 = 5 × 10−7 mbar und einer Substrattemperatur von
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500℃, den Ce3+-Oxidationszustand aufweisen. Die Kristallinität dieser Ceroxid-
Filme hängt ganz entscheidend von den Präparationsbedingungen und der Passivie-
rung ab. Während die Präparationsbedingungen (1) und (1-Cl) zu einer vergleich-
baren mittleren Kristallinität führen, induziert die Chlor-Passivierung bei pO2 =
5 × 10−7 mbar (5-Cl) eine hohe Kristallinität des Films. Eine reine Erhöhung des
Sauerstoffhintergrunddrucks von pO2 = 1×10−7 mbar auf pO2 = 5×10−7 mbar resul-
tiert jedoch in keiner Veränderung der kristallinen Qualität des Ceroxid-Films. Bei
Zunahme des Sauerstoffhintergrunddrucks auf pO2 = 1× 10−6 mbar ist beim Chlor-
passivierten Wachstum (10-Cl) wieder eine Abnahme der Kristallinität gegenüber
dem Wachstum bei (5-Cl) zu beobachten.
4.2.3 Vergleich des Einflusses unterschiedlicher Adsorbate auf
die Kristallinität ultradünner Ceroxid-Filme
In diesem Abschnitt soll der Einfluss der Passivierung von Si(111) durch andere Ad-
sorbate wie Gallium und Silber im Vergleich zu Chlor auf die kristalline Qualität der
Ceroxid-Filme und deren Oxidationszustand untersucht werden. Da im vorherigen
Abschnitt festgestellt wurde, dass die Chlor-Passivierung bei einer Substrattempe-
ratur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5×10−7 mbar die
Kristallinität von ultradünnen Ceroxid-Filmen drastisch verbessert, wird der Ver-
gleich der Adsorbate ebenfalls unter diesen Präparationsbedingungen durchgeführt.
Abb. 4.14 zeigt die Ce3d-Spektren von Ceroxid-Filmen mit einer Schichtdicke von
6Å, welche bei 500℃ Substrattemperatur und einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 5 × 10−7 mbar auf nicht passiviertem, Chlor-passiviertem, Gallium-
passiviertem und Silber-passiviertem Si(111) gewachsen wurden (Präparationsbe-
dingungen (5), (5-Cl), (5-Ga) und (5-Ag)). Die Spektren weisen qualitativ die
typische Struktur für Ceroxid im Ce3+-Oxidationszustand auf und wurden quantita-
tiv analog zu den Ce3d-Spektren aus Abb. 4.11 mit Hilfe der zum Ce3+-Oxidations-
zustand gehörigen Peaks (v0,v’,u0, u") und den entsprechenden Energieverlustpeaks
(EL0, EL’) angepasst. Wie Abb. 4.14 zu entnehmen ist, werden sämtliche experimen-
tellen Spektren durch die Anpassung mit Hilfe der Ce3+-Peaks sehr gut repräsentiert.
Daraus ist zu folgern, dass die Ceroxid-Filme im Ce2O3-Oxidationszustand vorliegen
und die Wahl des zur Passivierung verwendeten Adsorbates keinen Einfluss auf den
Oxidationszustand der Ceroxid-Filme hat.
Um den Einfluss der Adsorbate auf die Kristallinität der Ceroxid-Filme zu unter-
suchen, zeigt Abb. 4.15 die zugehörigen Ce3d-Photoelektronen-XSW-Daten der un-
ter Präparationsbedingungen (5), (5-Cl), (5-Ga) und (5-Ag) deponierten Ce2O3-
Filme mit einer Schichtdicke von 6Å. Der Übersichtlichkeit halber sind die Werte
der kohärenten Fraktionen und kohärenten Positionen in Tab. 4.1 noch einmal zu-
sammengefasst. Es ist sehr deutlich zu erkennen, dass die Chlor-Passivierung zu
der höchsten kohärenten Fraktion von fCe3dc,(111)(5-Cl) = 0,84 führt. Das bedeutet,
dass der auf dem Chlor-passivierten Cl/Si(111)-(1× 1) Substrat deponierte Ce2O3-
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Abb. 4.14 Ce3d-XPS-Spektren von ultradünnen Ceroxid-Filmen mit einer Schicht-
dicke von 6Å gewachsen bei 500℃ Substrattemperatur und einem Sauer-
stoffhintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 auf nicht passiviertem, Chlor-
passiviertem, Gallium-passiviertem und Silber-passiviertem Si(111) (Prä-
parationsbedingungen (5), (5-Cl), (5-Ga) und (5-Ag))
Präparationsbedingungen Kohärente Fraktion fc Kohärente Position Φc
(5) 0,72 1,06
(5-Cl) 0,84 1,05
(5-Ga) 0,72 1,06
(5-Ag) 0,35 1,07
Tabelle 4.1 Kohärente Fraktionen und kohärente Positionen aus Abb. 4.15 für ultra-
dünne Ce2O3-Filme mit einer Schichtdicke von 6Å deponiert bei einer
Substrattemperatur von 500℃ und einem Suaerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 5 × 10−7 mbar auf nicht passiviertem, Cl-passiviertem, Ga-
pasiviertem und Si-passiviertem Si(111) (Präparationsbedingungen (5),
(5-Cl), (5-Ga) und (5-Ag))
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Abb. 4.15 XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung nach der dy-
namischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezogene Linien) unter
Verwendung von Ce3d-Photoelektronen in (111)-Bragg-Reflexion bei ei-
ner Photonenenergie von (a) 3,35 keV und (b) 2,6 keV nach dem Wachs-
tum von 6Å Ce2O3 auf nicht passiviertem, Chlor-passiviertem, Gallium-
passiviertem und Silber-passiviertem Si(111) bei einer Substrattempe-
ratur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 ×
10−7 mbar ((5), (5-Cl), (5-Ga) und (5-Ag))
Film die höchste Kristallinität aufweist, da sämtliche Ceroxid-Filme eine identische
Schichtdicke aufweisen und die kohärente Fraktion somit bei ansonsten konstanter
kohärenter Position einen direkten Maßstab für die Kristallinität darstellt (siehe
Abschnitt 2.5.1). Eine Adsorption von Gallium vor dem Ceroxid-Wachstum führt
zu einer kohärenten Fraktion von fCe3dc,(111)(5-Ga) = 0,72 und unterscheidet sich nicht
von der kohärenten Fraktion des Ceroxid-Films, gewachsen auf dem nicht passivier-
ten Substrat fCe3dc,(111)(5) = 0,72. Daraus ist zu folgern, dass die Gallium-Passivierung
von Si(111) offenbar keinen Einfluss auf die Kristallinität der Ce2O3-Filme hat.
Die Silber-Passivierung von Si(111) dagegen verschlechtert die Kristallinität der
Ce2O3-Filme drastisch. Dies wird durch die äußerst geringe kohärente Fraktion von
fCe3dc,(111)(5-Ag) = 0,35 im Gegensatz zu der kohärenten Fraktion der nicht passivierten
Probe belegt. Die kohärenten Positionen liegen im Mittel bei ΦCe3dc,(111) = 1,06 und un-
terscheiden sich im Rahmen des Fehlers nicht. Dies ist auch ein Indiz dafür, dass die
Ce2O3-Filme unabhängig von der verwendeten Passivierung einen identischen verti-
kalen Trilagenabstand aufweisen und die Passivierung damit keinen Einfluss auf die
Verspannung der Ce2O3-Filme hat.
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Um die kristalline Qualität der Ceroxid-Filme quantitativ analysieren zu können,
wurden wieder XSW-Modellierungen (siehe Abschnitt 2.5.1) analog zum vorherigen
Abschnitt 4.2.2 durchgeführt. Es wurden zwei O0.75-Ce-O0.75 Trilagen angenommen,
die lateral vollständig verspannt sind und einen Trilagenabstand von 3,32Å aufwei-
sen, da die Röntgenbeugung an Ceroxid-Filmen mit Schichtdicken von einigen Nano-
metern ein nahezu pseudomorphes Wachstum der Filme offenbarte (vgl. Abschnitt
4.5.2.4). Dies entspricht einer vertikalen Gitterfehlanpassung gegenüber dem Si(111)-
Netzebenenabstand von 5,9%. Für die theoretisch berechnete kohärente Fraktion
erhält man so einen Wert von f theo.c,(111) = 0,925. Berücksichtigt man wieder einen
Debye-Waller-Faktor von D(CeO2) = 0,977, so würde man f theoc ·D(CeO2) = 0,904
erwarten. Um diesen Wert nun mit dem experimentellen Ce3d-Photoelektronen-
XSW-Daten vergleichen zu können, muss von den experimentellen Daten noch ein
Wert von ∆fNicht-Dipolc,(111) = 0.08 abgezogen werden, um den Einfluss von Nicht-Dipol-
Effekten zu berücksichtigen (siehe Abschnitt 4.2.1). Man erhält dann für die kohä-
rente Fraktion für Präparationsbedingungen (5-Cl) fc,(111)(5-Cl) = 0,76. Es muss
demnach eine Unordnung der Ce-Atome von U(5-Cl) = 0,16 angenommen werden,
um die experimentellen Werte mit denen der Modellierung in Einklang zu bringen.
Wenn man von einer Unsicherheit der bestimmten Unordnung von ∆U = 0,02 aus-
geht, entspricht dies im Rahmen des Fehlers der Unordnung von U(5-Cl) = 0,12, die
im vorherigen Abschnitt 4.2.2 für einen Ceroxid-Film mit fünf O0.75-Ce-O0.75 Trila-
gen Schichtdicke festgestellt wurde. Die um 4% leicht erhöhte Unordnung ist jedoch
möglicherweise auch auf die geringere Schichtdicke des Ceroxid-Films von nur 2 Tri-
lagen im Gegensatz zu 5 Trilagen zurückzuführen, wenn man davon ausgeht, dass die
Unordnung hauptsächlich von der Grenzfläche herrührt. Bei einer Schichtdicke von
nur 2 Trilagen fällt eine identische Unordnung der Ce-Atome an der Grenzfläche zu
Silizium dann stärker ins Gewicht als bei 5 Trilagen. Die Grenzfläche von Ceroxid zu
Silizium wird noch ausführlich in Abschnitt 4.2.4 behandelt. An dieser Stelle sei dar-
auf hingewiesen, dass die Unterschiede in den kohärenten Fraktionen bei identischen
Präparationsbedingungen (5-Cl) in diesem Abschnitt von fCe3dc,(111)(5-Cl) = 0,84 und
im vorherigen Abschnitt von fCeLαc,(111)(5-Cl) = 0,70 allein aus der Schichtdicke und des
verwendeten inelastischen Sekundärsignals resultieren. Die kristalline Qualität der
Filme ist somit innerhalb des Fehlerbalkens identisch. Für die Ceroxid-Filme, welche
bei Präparationsbedingungen (5), (5-Ga) und (5-Ag) deponiert wurden, müssen
Unordnungen von U(5) = 0,29, U(5-Ga) = 0,29 und U(5-Ag) = 0,70 angenommen
werden. Der Übersichtlichkeit halber sind die Ergebnisse für die quantitative XSW-
Auswertung zusammen mit den Resultaten aus dem vorherigen Abschnitt 4.2.2 in
Tab. 4.2 dargestellt. Im Vergleich wird besonders deutlich, dass mit Hilfe der Chlor-
Passivierung die Unordnung im Gegensatz zur nicht passivierten Präparation um
mehr als die Hälfte reduziert werden kann. Weiterhin ist gut zu erkennen, dass
durch die Silber-Passivierung die kristalline Qualität gemessen an der Unordnung
des Ceroxid-Films mehr als doppelt so schlecht ist verglichen mit dem direkten
Wachstum von Ce2O3 auf Silizium(111) und mehr als fünfmal so schlecht verglichen
mit der Präparation unter Zuhilfenahme der Chlor-Passivierung. Die Unordnung
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Präparations- Schichtdicke Theo. Exp. Unordnung
bedingungen in Trilagen fc,(111) ·D(CeO2) fNicht-Dipolc,(111) U
(1) 5 0,798 0,49 0,39
(1-Cl) 5 0,798 0,40 0,50
(5) 5 0,798 0,53 0,34
(5) 2 0,904 0,64 0,29
(5-Cl) 5 0,798 0,70 0,12
(5-Cl) 2 0,904 0,76 0,16
(5-Ga) 2 0,904 0,64 0,29
(5-Ag) 2 0,904 0,27 0,70
Tabelle 4.2 Bestimmung der kristallinen Qualität von ultradünnen Ce2O3-Filmen
(Präparationsbedingungen (1), (1-Cl) (5), (5-Cl), (5-Ga) und (5-
Ag)) anhand der im Film enthaltenen Unordnung U der Ce-Atome
mit Hilfe von quantitativen XSW-Modellierungen und deren Vergleich
mit den um Nicht-Dipol-Effekten bereinigten experimentellen kohären-
ten Fraktionen fNicht-Dipolc,(111) . Der Vollständigkeit halber ist die quantita-
tive Analyse aus dem vorherigen Abschnitt 4.2.2 hier noch einmal mit
aufgenommen.
für die Gallium-Passivierung ist identisch mit der nicht passivierten Präparation.
Vergleicht man noch einmal die Unordnung für unterschiedliche Schichtdicken un-
ter Präparationsbedingungen (5), fällt auf, dass die Unordnung mit einer Erhöhung
der Schichtdicke von 2 auf 5 Trilagen um 5% zunimmt. Dies liegt leicht außer-
halb des angenommenen Fehlerbereichs und ist möglicherweise auf die Reifung der
Grenzfläche unter Zunahme von Silikat- und Siliziumoxid-Spezies durch die längere
Wachstumszeit und dem damit verbundenen längeren Angebot von Sauerstoff bei
hoher Substrattemperatur zurückzuführen. Eine vertiefte Analyse der Grenzfläche
ist Bestandteil des folgenden Abschnitts 4.2.4.
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass das zur Passivierung verwendete Ad-
sorbat keinen Einfluss auf den Oxidationszustand ultradünner Ceroxid-Filme mit
einer Schichtdicke von wenigen O-Ce-O Trilagen besitzt. Die Ceroxid-Filme wei-
sen einheitlich den Ce3+-Oxidationszustand (Ce2O3) auf. Die Untersuchungen zur
kristallinen Qualität zeigen, dass Chlor mit Abstand zur besten Kristallinität der
Ce2O3-Filme führt, während Silber das Wachstum geordneter Filme verhindert und
sogar eine schlechtere Kristallinität induziert als das Wachstum von Ce2O3 auf nicht
passiviertem Si(111). Die Adsorption von Gallium vor dem Wachstum von Ce2O3
hat hingegen keinen Einfluss auf die kristalline Qualität des deponierten Ceroxid-
Films. Zusammen mit den Ergebnissen aus Abschnitt 4.2.2 wird deutlich, dass die
Passivierung von Si(111) durch Chlor im Gegensatz zur nicht passivierten Präpa-
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ration auch über längere Wachstumszeiten die Unordnung im Ceroxid-Film auf ein
Minimum begrenzt.
4.2.4 Grenzfläche zwischen Ce2O3 und Silizium
In diesem Abschnitt soll der Einfluss der Adsorbate auf die chemische und struktu-
relle Komposition der Grenzfläche zwischen Ce2O3 und Si(111) untersucht werden.
Hierzu werden Si1s- und O1s-XPS-Analysen sowie chemisch sensitive O1s-XSW-
Untersuchungen an ultradünnen Ce2O3-Filmen durchgeführt, welche eine Schichtdi-
cke von 2Å bis 6Å aufweisen und bei 500℃ Substrattemperatur und einem Sau-
erstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar bis pO2 = 5 × 10−7 mbar auf
nicht passiviertem (1) und (5), Chlor-passiviertem (1-Cl) und (5-Cl), Gallium-
passiviertem (5-Ga) und Silber-passiviertem (5-Ag) Si(111) gewachsen wurden.
Abb. 4.16 zeigt zunächst die Si1s-XPS-Spektren. Die verwendete Photonenenergie
betrug dabei für die XPS-Spektren (5), (5-Cl) und (5-Ga) 3,35 keV und für die
XPS-Spektren (1) und (5-Ag) 2,6 keV. Die Si1s-Spektren wurden mit Voigt-Profilen
angepasst, wobei eine Lorentzbreite von 0,45 eV [161] angenommen wurde. Sämtli-
che Spektren konnten unter Verwendung von drei Voigt-Profilen, die das Silizium-
volumenmaterial Si0, Silizium im Oxidationszustand Si1+ und höhere Oxidations-
zustände repräsentieren, die in der Spezies SiOx zusammengefasst sind, konsistent
reproduziert werden. Die Si1+-Komponente wurde eingeführt um die teilweise leicht
asymmetrisch verlaufende Si0-Komponente anpassen zu können.
Die Si1s-Spektren weisen je nach verwendeter Präparationsbedingung stark unter-
schiedliche Verläufe auf. So variieren vor allem die Position, die Gaußbreite und
die Intensität der SiOx-Spezies deutlich, während die Asymmetrie des Si0-Peaks
ebenfalls unterschiedlich stark ausgeprägt ist. Ein Wachstum von Ce2O3 auf nicht
passiviertem Si(111) (1) und (5) führt zu einem deutlichen SiOx-Anteil. Da die mitt-
lere energetische Position der SiOx-Spezies um 2,9 eV (1) bzw. 3,6 eV (5) zu höheren
Bindungsenergien verschoben ist, entspricht dies einem mittleren Oxidationszustand
von SiO1,3 für (1) und SiO1,6 für (5), wenn man davon ausgeht, dass SiO2 mit ei-
ner Schichtdicke im unteren Ångströmbereich um 4,4 eV [162] verschoben ist und
die chemische Verschiebung linear mit dem Oxidationszustand zunimmt. Dement-
sprechend nimmt der mittlere Oxidationszustand von Silizium mit dem Sauerstoff-
hintergrunddruck während des Wachstums von Ce2O3 zu. Darüber hinaus weist das
Si1s-XPS-Spektrum für (5) im Gegensatz zu (1) eine um 0,15 eV höhere Gaußbreite
der SiOx-Spezies auf. Dies deutet auf eine größere Verteilung der Oxidationszustän-
de hin. Das Verhalten in der unterschiedlichen Oxidation des Silizium-Substrates
zwischen den Präparationsbedingungen (1) und (5) ist in sehr gutem Einklang
mit den verwendeten Sauerstoffhintergrunddrücken während der Präparation der
Ce2O3-Filme. Ein höherer Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar
gegenüber pO2 = 1 × 10−7 mbar führt zu einer stärkeren Oxidation von Silizium
unter Beteiligung einer breiteren Streuung von Oxidationszuständen. Die Adsorpti-
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Abb. 4.16 Si1s-XPS-Spektren von Ce2O3-Filmen mit einer Schichtdicke von 2Å
(1) und 6Å (5)–(5-Ag) gewachsen bei 500℃ Substrattemperatur und
pO2 = 1×10−7 mbar (1) und pO2 = 5×10−7 mbar (5)–(5-Ag) Sauerstoff-
hintergrunddruck auf nicht passiviertem, Chlor-passiviertem, Gallium-
passiviertem und Silber-passiviertem Si(111) (Präparationsbedingungen
(1), (5), (5-Cl), (5-Ga), (5-Ag)). Die verwendete Photonenenergie be-
trug für (5)–(5-Ga) 3,35 keV und für (1) und (5-Ag) 2,6 keV. Die senk-
rechten durchgezogenen Linien veranschaulichen die energetische Positi-
on der SiOx-Spezies. Die gestrichelten Linien markieren die energetische
Position des Si3+- und Si4+-Oxidationszustandes.
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on von Chlor vor dem Wachstum von Ce2O3 (5-Cl) führt zu einer Unterdrückung
der SiOx-Spezies im Si1s-XPS-Spektrum. Bei der Gallium-Passivierung (5-Ga) ist
erneut eine deutliche SiOx-Intensität im Spektrum vorhanden, wobei hier ein deut-
lich höherer mittlerer Oxidationszustand von SiO1,9 vorliegt. Die Gaußbreite der
SiOx-Spezies ist im Gegensatz zum nicht passivierten Wachstum bei gleichem Sau-
erstoffhintergrunddruck (5) um 0,2 eV schmaler und deutet deshalb auf eine gerin-
gere Verteilung der Oxidationszustände innerhalb der SiOx-Spezies hin. Weiterhin
ist die integrale Intensität der SiOx-Spezies für (5-Ga) auf 66% der integralen
Intensität der SiOx-Spezies für das nicht passivierte Wachstum (5) gefallen. Dies
bedeutet, dass es beim Wachstum von Ce2O3 auf Gallium-passiviertem Si(111) zu
einer geringeren Oxidation des Substrates kommt. Für das Wachstum von Ce2O3 auf
Silber-passiviertem Si(111) findet man den geringsten mittleren Oxidationszustand
von SiO1,5. Die SiOx-Spezies weist dabei jedoch eine beachtliche Gaußbreite auf, die
0,4 eV breiter ist als für (5) und 0,6 eV breiter als für (5-Ga). Daraus ist zu schließen,
dass beim Ce2O3-Wachstum auf Silber-passiviertem Si(111) die größte Streuung von
Siliziumoxidationszuständen vorliegt. Ein direkter Vergleich der integralen Intensi-
täten der SiOx-Spezies für das (5-Ag)-XPS-Spektrum mit den (5)-, (5-Cl)- und
(5-Ga)-XPS-Spektren aus Abb. 4.16 gestaltet sich schwierig, da dieses Spektrum
bei einer Photonenenergie von 2,6 keV im Gegensatz zu 3,35 keV aufgenommen wur-
de. Das Spektrum weist deshalb allein aufgrund der geringeren Ausdringtiefe der
Photoelektronen ein anderes Intensitätsverhältnis zwischen Siliziumvolumensignal
und SiOx-Spezies auf.
Um die spektroskopischen Informationen der Si1s-XPS-Analyse zu ergänzen, zeigt
Abb. 4.17 O1s-XPS-Spektren, die erneut unter Verwendung von 3,35 keV Photonen-
energie für (5), (5-Cl) und (5-Ga) und 2,6 keV Photonenenergie für (1), (1-Cl)
und (5-Ag) mit einer Passenergie von 30 eV aufgenommen wurden. Lediglich das
(1-Cl)-XPS-Spektrum wurde mit Epass = 50 eV aufgenommen. Zunächst fällt auf,
dass sämtliche O1s-Spektren bis auf die Spektren (1-Cl) und (5-Cl) des Chlor-
passivierten Wachstums den gleichen qualitativen Verlauf aufweisen. Der Gittersau-
erstoff CeOx ist ausschließlich für die Präparionsbedingungen (1-Cl) und (5-Cl) die
dominierende Spezies in den O1s-Spektren. Die anderen untersuchten Präparations-
bedingungen weisen stets die Silikatspezies Si-O-Ce als stärkste integrale Intensität
auf. Für die quantitative Analyse wurden die Spektren mit Hilfe dreier Spezies an-
gepasst, die dem Gittersauerstoff im Ce2O3-Film (CeOx-Spezies), dem Sauerstoff im
Silikat (Si-O-Ce-Spezies) und der Oxidation des Siliziumsubstrates (SiOx) entspre-
chen. Ausgehend von den relativen Bindungsenergien dieser Spezies, die Hirschauer
et al. [34] angeben, konnte eine optimale konsistente Anpassung an die O1s-Spektren
gefunden werden, wenn die folgenden relativen Bindungsenergien ausgehend von der
CeOx-Spezies verwendet wurden: Si-O-Ce: (1,0 ± 0,1) eV und SiOx: (2,1 ± 0,1) eV.
Für die Lorentzbreite der Voigt-Profile wurde nach Prince et al. [163] ein Wert von
0,15 eV angenommen. Für die Gaußbreite der SiOx-Spezies wurde zum Teil ein etwas
größerer Wert verwendet als für die CeOx- und Si-O-Ce-Spezies, um der Verteilung
der Siliziumoxidationszustände, die durch die Si1s-Analyse bestimmt wurde, Rech-
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Abb. 4.17 O1s-XPS-Spektren von ultradünnen Ce2O3-Filmen mit einer Schicht-
dicke von 2Å (1)–(1-Cl) und 6Å (5)–(5-Ag) gewachsen bei 500℃
Substrattemperatur und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 =
1 × 10−7 mbar (1)–(1-Cl) und pO2 = 5 × 10−7 mbar (5)–(5-Ag) auf
nicht passiviertem, Chlor-passiviertem, Gallium-passiviertem und Silber-
passiviertem Si(111) (Präparationsbedingungen (1), (1-Cl), (5), (5-Cl),
(5-Ga), (5-Ag)). Die verwendete Photonenenergie betrug für (5)–(5-
Ga) 3,35 keV und für (1), (1-Cl) und (5-Ag) 2,6 keV. Sämtliche Spek-
tren bis auf (1-Cl) (Epass = 50 eV) wurden bei einer Passenergie von
30 eV aufgenommen. Die Spektren (1) und (1-Cl) entstammen der Di-
plomarbeit [62].
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nung zu tragen. Ebenfalls wurden für (1-Cl) insgesamt höhere Gaußbreiten wegen
der verwendeten Passenergie von 50 eV angesetzt.
Pagliuca et al. [151] ordnen in ihrer Veröffentlichung von 2013 die CeOx-Spezies
einem Cersilikat zu. Da die in der vorliegenden Arbeit erzielten Erkenntnisse zum
Wachstum von Ceroxid auf Si(111) eindeutig eine kristalline Ce2O3-Phase belegen,
kann diese Zuordnung nicht bestätigt werden und die CeOx-Spezies wird im Folgen-
den weiterhin einer kristallinen Ce2O3-Phase zugeordnet.
Tab. 4.3 listet die auf die Gesamtintensität des O1s-Spektrums normierten integralen
Intensitäten der einzelnen Spezies auf. Es fällt sofort auf, dass die Chlor-Passivierung
zu den geringsten Anteilen der Silikat- und Siliziumoxidspezies am Gesamtspektrum
führt. Für die Passivierung mit Hilfe von Gallium ist kein Unterschied zum nicht
passivierten Wachstum von Ce2O3 auf Si(111) im Rahmen des Fehlers von unge-
fähr 2% in der Zusammensetzung der O1s-XPS-Spektren festzustellen. Da das O1s-
Spektrum für die Silber-Passivierung (5-Ag) bei 2,6 keV im Gegensatz zu 3,35 keV
gemessen wurde, ist die verringerte kinetische Energie der O1s-Photoelektronen und
damit die verringerte Ausdringtiefe zu berücksichtigen. Obwohl die Anteile der un-
terschiedlichen Spezies am O1s-Spektrum lediglich um maximal 3% von denen des
nicht passivierten Wachstums (5) abweichen, sind die Spezies an der Grenzfläche
SiOx und Si-O-Ce aufgrund der verringerten Ausdringtiefe unterschätzt. Aus die-
sem Grund kann zusammen mit der Si1s-Analyse davon auszugegangen werden,
dass die Adsorption von Silber vor dem Wachstum von Ce2O3 (5-Ag) die Reifung
der Grenzfläche unter Bildung von Silikat- und Siliziumoxid-Spezies stärker fördert
als das Wachstum von Ce2O3 auf nicht passiviertem Si(111) (5).
Insgesamt kann anhand der gewonnenen spektroskopischen Informationen aus den
Si1s- und O1s-XPS-Spektren festgehalten werden, dass allein die Adsorption von
Chlor (Präparationsbedingungen (1-Cl) und (5-Cl)) vor demWachstum von Ce2O3
zu einer drastischen Reduktion von Silikat- und Siliziumoxid-Spezies an der Grenz-
fläche zu Si(111) führt. Die Passivierung mit Hilfe der Adsorption von Gallium
Präparationsbedingung SiOx Si-O-Ce CeOx
(1) 0,27 0,43 0,31
(1-Cl) 0,20 0,31 0,49
(5) 0,19 0,57 0,24
(5-Cl) 0,16 0,35 0,49
(5-Ga) 0,19 0,55 0,26
(5-Ag) 0,21 0,58 0,21
Tabelle 4.3 Normierte integrale Intensitäten der Spezies SiOx, Si-O-Ce und CeOx
der O1s-XPS-Spektren aus Abb. 4.17
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(5-Ga) zeigt keinen relevanten Einfluss auf die chemische Komposition der Grenz-
fläche verglichen mit dem Wachstum von Ce2O3 auf nicht passiviertem Si(111) (5).
Lediglich der mittlere Oxidationszustand der SiOx-Spezies unterscheidet sich mit
∆x = 0,3 in der Si1s- XPS-Analyse, während im O1s-XPS-Spektrum kein Un-
terschied auszumachen ist. Eine Intensivierung der Reifung der Grenzfläche unter
Bildung von SiOx- und Si-O-Ce-Spezies ist durch die Adsorption von Silber (5-Ag)
vor dem Wachstum von Ce2O3 festzustellen.
Nachdem die Grenzfläche spektroskopisch untersucht worden ist, soll jetzt anhand
von chemisch sensitiver O1s-XSW-Messungen die Struktur der Silikat- (Si-O-Ce)
und Siliziumoxid-Spezies (SiOx) analysiert werden. Hierzu zeigt Abb. 4.18 die ent-
sprechenden Sekundärsignalverläufe der Spezies Si-O-Ce und SiOx zusammen mit
den Reflektivitätskurven, welche in (111)-Bragg-Reflexion bei 2,6 keV (1)–(1-Cl)
und 3,35 keV (5)–(5-Ga) aufgenommen wurden, für die Präparationsbedingungen
(1), (1-Cl), (5), (5-Cl) und (5-Ga). Die O1s-XSW- Daten (1) und (1-Cl) ent-
stammen dabei der Diplomarbeit [62]. Für die Präparationsbedingung (5-Ag) liegt
leider kein entsprechender O1s-XSW-Datensatz aufgrund der limitierten Messzeit an
der Synchrotronstrahlungsquelle DORIS III vor. Qualitativ ist sofort zu erkennen,
dass sich die Sekundärsignalverläufe der Si-O-Ce- und SiOx-Spezies stark ähneln.
Lediglich die Überhöhung der Sekundärsignalverläufe ist für das Chlor-passivierte
Wachstum (1-Cl) und (5-Cl) gegenüber den anderen Präparationsbedingungen
sehr viel stärker ausgeprägt und weist auf eine höhere kohärente Fraktion und damit
auf eine höhere atomare Ordnung der einzelnen Spezies hin. Für eine quantitative Be-
trachtung sind die Werte für die kohärenten Fraktionen und die kohärenten Positio-
nen in Tab. 4.4 der Übersichtlichkeit halber nochmals zusammengefasst. Die Werte
der kohärenten Positionen für die SiOx-Spezies bewegen sich zwischen ΦSiOxc,(111) = 0,29
und ΦSiOxc,(111) = 0,39 und weichen damit maximal um ∆Φ
SiOx
c,(111) = 0,10 voneinander ab.
Für die Si-O-Ce-Spezies erhält man kohärente Positionen zwischen ΦSi-O-Cec,(111) = 0,53
und ΦSi-O-Cec,(111) = 0,67. Dies entspricht einer maximalen Differenz von ∆ΦSiOxc,(111) = 0,14.
Daraus kann geschlossen werden, dass die mittlere vertikale atomare Position der
Präparationsbedingung fSiOxc,(111) Φ
SiOx
c,(111) f
Si-O-Ce
c,(111) ΦSi-O-Cec,(111)
(1) 0,24 0,39 0,35 0,61
(1-Cl) 0,54 0,39 0,85 0,65
(5) 0,20 0,29 0,13 0,53
(5-Cl) 0,69 0,36 0,26 0,67
(5-Ga) 0,30 0,33 0,21 0,56
Tabelle 4.4 Kohärente Fraktionen und kohärente Positionen der Spezies SiOx und
Si-O-Ce der Präparationsbedingungen (1), (1-Cl), (5), (5-Cl) und (5-
Ga) aus Abb. 4.18
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Abb. 4.18 Chemisch sensitive XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische An-
passung nach der dynamischen Theorie der Röntgenbeugung (durchge-
zogene Linien) unter Verwendung von O1s-Photoelektronen für die Spe-
zies Si-O-Ce und SiOx in (111)-Bragg-Reflexion bei einer Photonenener-
gie von 2,6 keV (1)–(1-Cl) und 3,35 keV (5)–(5-Ga) nach dem Wachs-
tum von 2Å (1)–(1-Cl) und 6Å (5)–(C-Ga)e2O3 auf nicht passivier-
tem, Chlor-passiviertem und Gallium-passiviertem Si(111) bei einer Sub-
strattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 1× 10−7 mbar bzw. pO2 = 5× 10−7 mbar (Präparationsbedingun-
gen (1), (1-Cl), (5), (5-Cl) und (5-Ga)). Die O1s-XSW-Daten (1) und
(Cl-1) entstammen der Diplomarbeit [62].
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SiOx- und Si-O-Ce-Spezies bezogen auf die Si(111)-Beugungsebenen unabhängig für
sämtliche Präparationsbedingungen nahezu identisch ist und sich maximal um 0,3Å
(SiOx) bzw. 0,4Å (Si-O-Ce) unterscheidet. Weiterhin weist die SiOx-Spezies einen
geringen mittleren vertikalen Abstand von 0,352·d111 gegenüber der Si-O-Ce-Spezies
mit einem mittleren vertikalen Abstand von 0,604 · d111 zur Si(111)-Beugungsebene
auf. Da sich die kohärenten Positionen der einzelnen Spezies nicht deutlich von-
einander unterscheiden, ist unter der Annahme, dass die einzelnen Spezies jeweils
identische atomare Verteilung aufweisen, im Prinzip ein Rückschluss auf die atomare
Ordnung möglich, wenn man zusätzlich die variierenden Stoffmengenanteile der ein-
zelnen Spezies durch die unterschiedlichen Präparationsbedingungen berücksichtigt.
Für die kohärenten Fraktionen findet man zunächst, dass die kohärenten Fraktionen
für die Präparationsbedingungen (1) und (1-Cl) der SiOx-Spezies einen niedrige-
ren Wert aufweisen als für die Si-O-Ce-Spezies. Damit ist die atomare Ordnung der
SiOx-Spezies schlechter als die der Si-O-Ce-Spezies. Bei einer Erhöhung des Sau-
erstoffhintergrunddrucks während des Wachstums auf pO2 = 5 × 10−7 mbar ((5),
(5-Cl) und (5-Ga)) verhält es sich genau entgegengesetzt und die SiOx-Spezies
führt zu einer höheren kohärenten Fraktion und damit auch zu einer besseren kris-
tallinen Ordnung als die Si-O-Ce-Spezies. Weiterhin ist zu beobachten, dass allein
die Chlor-Passivierung zu den höchsten kohärenten Fraktionen der Si-O-Ce- (1-Cl)
und SiOx-Spezies (5-Cl) führt.
Ein direkter Vergleich der kohärenten Fraktionen für das Ce2O3-Wachstum unter
Präparationsbedingungen (1) und (1-Cl) zeigt, dass die Chlor-Passivierung einen
Anstieg von ∆fSiOxc,(111) = 0,30 auf f
SiOx
c,(111)(1-Cl) = 0,54 für die SiOx-Spezies und von
∆fSi-O-Cec,(111) = 0,50 auf fSi-O-Cec,(111) (1-Cl) = 0,54 für die Si-O-Ce-Spezies bewirkt. Daraus
kann geschlussfolgert werden, dass die Chlor-Passivierung bei einem Sauerstoffhin-
tergrunddruck von pO2 = 1× 10−7 mbar ((1) und (1-Cl)) die atomare Ordnung der
SiOx und Si-O-Ce-Spezies sehr stark verbessert. Dies ist wiederum in sehr gutem
Einklang mit den spektroskopischen Ergebnissen, die eine drastische Reduzierung
der SiOx- und Si-O-Ce-Spezies durch die Chlor-Passivierung zeigen. Da Siliziumoxid
und Silikat beim Wachstum von Ceroxid auf Si(111) normalerweise eine amorphe
Struktur aufweisen [10], ist eine hohe kristalline Ordnung nur mit ultradünnen SiOx-
und Si-O-Ce Domänen mit einer Schichtdicke von wenigen atomaren Lagen an der
Grenzfläche zu erklären.
Betrachtet man die kohärenten Fraktionen für das Wachstum von Ce2O3 bei einem
Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 mbar, so bewegen sich diese für die
Si-O-Ce-Spezies im Bereich von fSi-O-Cec,(111) (5) = 0,13 bis fSi-O-Cec,(111) (5-Cl) = 0,26. Aus den
geringen Fraktionen ist zu schließen, dass die Silikatspezies Si-O-Ce beim Wachstum
unter Präparationsbedingungen (5)–(5-Ga) mehrere inäquivalente Bindungsplätze
einnimmt und eine äußerst geringe Ordnung unabhängig von der verwendeten Pas-
sivierung aufweist. Für die Präparationsbedingungen (5) und (5-Ga) unterscheidet
sich die kohärente Position im Rahmen des Fehlers nicht, weswegen der gemittelte
vertikale Abstand der Sauerstoffatome in der Silikatspezies bezogen auf die Si(111)
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Beugungsebenen identisch ist. Der leicht erhöhte Wert der kohärenten Position von
ΦSi-O-Cec,(111) (5-Cl) = 0.67 für (5-Cl) lässt darauf schließen, dass der mittlere vertikale
Abstand der Sauerstoffatome im Silikat für diese Präparation um etwa 0,4Å ver-
größert ist. Auch weist die Chlor-Passivierung die höchste kohärente Fraktion für
die Silikat-Spezies auf. Der Anstieg der kohärenten Fraktion und der kohärenten
Position für (5-Cl) im Vergleich zu (5) und (5-Ga) ist höchstwahrscheinlich wie-
der auf die starke Unterdrückung der Silikat-Spezies durch die Chlor-Passivierung
zurückzuführen.
Für die Siliziumoxidspezies SiOx findet man ähnliche Sekundärsignalverläufe für die
Präparationsbedingungen (5) und (5-Ga), die sich von dem Ce2O3Wachstum bei
(1) nicht merklich unterscheiden. Die kohärente Fraktion von fSiOxc,(111)(5-Ga) = 0,30
für das Gallium-passivierte Wachstum ist um ∆fSiOxc,(111) = 0,10 gegenüber dem nicht
passivierten Wachstum (5) erhöht bei einem Unterschied in der kohärenten Position
von ∆ΦSiOxc,(111) = 0,04. Dementsprechend ist die kristalline Ordnung des Siliziumoxid
für (5-Ga) gegenüber (5) bei annähernd gleichbleibendem mittlerem vertikalem
Abstand bezogen auf die Si(111)-Beugungsebenen nur leicht erhöht. Dies ist in gu-
ter Übereinstimmung mit den spektroskopischen Ergebnissen, die ebenfalls keinen
nenneswerten Einfluss der Gallium-Passivierung auf die chemische Zusammenset-
zung der Grenzfläche zeigen konnten. Sehr stark abweichend verhält sich jedoch
die kristalline Struktur der SiOx-Spezies für das Chlor-passivierte Wachstum (5-
Cl). Hier ist eine deutlich höhrere kohärente Fraktion von fSiOxc,(111)(5-Cl) = 0,69 zu
beobachten bei einer den anderen Präparationsbedingungen ähnlichen kohärenten
Position von ΦSiOxc,(111)(5-Cl) = 0,36. Demnach weist der Sauerstoff im Siliziumoxid für
(5-Cl) eine sehr viel höhere kristalline Ordnung auf bei annähernd gleichbleibendem
mittlerem vertikalem Abstand bezogen auf die Si(111)-Beugungsebenen. Dies deu-
tet analog zur Präparationsbedingung (1-Cl) zusammen mit den spektroskopischen
Ergebnissen auf das Vorhandensein von ultradünnen geordneten SiOx-Domänen hin.
An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass amorphes Volumenmaterial wie Silikat
und Siliziumoxid durchaus bei einer Schichtdicke von einigen sehr wenigen atomaren
Lagen eine nicht verschwindende kohärente Fraktion fc > 0 aufweisen kann.
Aus den Untersuchungen zur chemischen und strukturellen Komposition der Grenz-
fläche zwischen Ce2O3 und Si(111) für die Präparationsbedingungen (1), (1-Cl),
(5), (5-Cl), (5-Ga) und (5-Ag) an Ceroxid-Filmen mit einer Schichtdicke von
(2–6)Å ergibt sich zusammenfassend folgendes Bild. Ausschließlich das vorherige
Absättigen von freien Siliziumbindungen durch Chlor führt zu einer drastischen
Unterdrückung der Silikat- und Siliziumoxid-Spezies an der Grenzfläche. Diese wei-
sen darüber hinaus eine hohe kristalline Ordnung auf, verglichen mit dem nicht
passivierten (1) und (5) und dem Gallium-passivierten Wachstum (5-Ga). Das
nicht passivierte und das Gallium-passivierte Wachstum führen in gleichem Ma-
ße zur Bildung von Siliziumoxid- und Silikat-Spezies an der Grenzfläche, die ei-
ne schlechte kristalline Ordnung aufweisen. Das Silikatwachstum überwiegt dabei
das Ce2O3- und das Siliziumoxidwachstum. Die Passivierung durch Adsorption von
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Silber bewirkt nach dem Wachstum von Ce2O3 sogar eine noch stärkere Reifung
der Grenzfläche und damit ein vermehrtes Wachstum von Silikat und Siliziumoxid
als bei dem Wachstum von Ce2O3 auf nicht passiviertem Si(111) bei identischem
Sauerstoffhintergrunddruck. Die relative atomare Ordnung zwischen Silikat und Si-
liziumoxid unterscheidet sich für die beim Wachstum verwendeten Sauerstoffhin-
tergrunddrücke von pO2 = 1 × 10−7 mbar und pO2 = 5 × 10−7 mbar. Für einen
Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar ist die Silikat-Spezies besser
geordnet als die Siliziumoxid-Spezies, während ein Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5× 10−7 mbar zu einem entgegengesetzten Verhalten führt.
Insgesamt verdeutlichen die spektroskopischen und strukturellen Untersuchungen
zur Grenzfläche, dass selbst bei gleicher Substrattemperatur von 500℃ die chemi-
sche Zusammensetzung und strukturelle Beschaffenheit der Grenzfläche einem kom-
plexen Zusammenspiel zwischen dem zur Passivierung verwendeten Adsorbat und
dem Sauerstoffhintergrunddruck während des Wachstums unterliegt.
Vergleicht man nun die Kristallinität der ultradünnen Ce2O3-Filme für die Präpa-
rationsbedingungen (5), (5-Cl), (5-Ga) und (5-Ag) aus Abschnitt 4.2.3 mit der
Beschaffenheit der Grenzfläche, so ist ein direkter Zusammenhang zwischen der che-
mischen Komposition und der Struktur der Grenzfläche mit der Kristallinität der
Ce2O3-Filme gegeben. Je geringer der Anteil von Silikat- und Siliziumoxidspezies
an der Grenzfläche und je größer deren atomare Ordnung ist, desto höher ist die
Kristallinität der Ce2O3-Filme. Für die Präparationsbedingungen (1) und (1-Cl)
ist dieser direkte Zusammenhang nicht zu beobachten.
4.2.5 Verhalten der Adsorbate während des Wachstums
Nachdem die Kristallinität der Ceroxid-Filme und die chemische und strukturelle
Komposition der Grenzfläche in den vorherigen Abschnitten untersucht worden ist,
soll in diesem Abschnitt das Verhalten der Adsorbate während des Wachstums näher
beleuchtet werden.
4.2.5.1 Verhalten des Chlors
In den vorherigen Abschnitten konnte gezeigt werden, dass die Chlor-Passivierung
bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar und einer Sub-
strattemperatur von 500℃ während der Deposition von Ceroxid auf Si(111) einen
äußerst positiven Einfluss auf die Kristallinität der Ce2O3-Filme hat und eine dras-
tische Reduzierung von Silikat- und Siliziumoxidspezies an der Grenzfläche herbei-
führt. Um die Rolle des Chlors während des Wachstumsprozesses besser zu verste-
hen, zeigt Abb. 4.19 (a) Cl1s-Photoelektronen-XSW-Daten eines Chlor-passivierten
Cl/Si(111)-(1 × 1) Substrats vor dem Wachstum von Ceroxid und Abb. 4.19 (b)
ClKα-Fluoreszenz-XSW-Daten nach dem Wachstum von (4.9± 0.5) Trilagen Ce2O3
bei Präparationsbedingungen (1-Cl), (5-Cl) und (10-Cl). Die Photoelektronen-
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Abb. 4.19 XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung nach der dy-
namischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezogene Linien) unter
Verwendung von Cl1s-Photoelektronen und der ClKα-Fluoreszenz in
(111)-Bragg-Reflexion bei Photonenenergien von (a) 3,35 keV und (b)
5,9 keV für (a) Cl/Si(111)-(1 × 1) und (b) nach dem Wachstum von
(4,9± 0,5) O-Ce-O Trilagen Ceroxid auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-
(1 × 1) bei einer Substrattemperatur von 500℃ und Sauerstoffhinter-
grunddrücken von pO2 = 1 × 10−7 mbar (1-Cl), pO2 = 5 × 10−7 mbar
(5-Cl) und pO2 = 1 × 10−6 mbar. Die inelastischen Sekundärsignalver-
läufe sind der Übersichtlichkeit halber vertikal verschoben.
XSW-Daten und die Fluoreszenz-XSW-Daten können in diesem Fall direkt mit-
einander verglichen werden, da Nicht-Dipol-Effekte bei den Cl1s-XSW-Daten keine
Rolle spielen [164]. Die kohärente Fraktion von fCl1sc,(111) = 0,72 und die kohärente
Position von ΦCl1sc,(111) = 0,78 vor dem Wachstum von Ce2O3 weisen eindeutig auf den
on-top Bindungsplatz des Chlors auf Si(111) hin [164,165]. Betrachtet man die kohä-
rente Fraktion fClKαc,(111)(1-Cl) = 0,55 und die kohärente Position Φ
ClKα
c,(111)(1-Cl) = 0,67
nach dem Ce2O3-Wachstum bei (1-Cl), lässt sich feststellen, dass mit dem Cer-
oxidwachstum ein Bindungsplatzwechsel einhergeht, da sich sowohl die kohärente
Fraktion als auch die kohärente Position ändert. Dies ist in perfektem Einklang
mit den spektroskopischen Ergebnissen anhand des Cl1s-Signals vor und nach dem
Wachstum von Ceroxid bei (1-Cl) aus der Diplomarbeit, welche eine Segregati-
on des Chlors an die Oberfläche des Ceroxid-Films zeigten (siehe Abschnitt 4.2.1).
Insgesamt kann das Chlor somit unter den Präparationsbedingungen (1-Cl) als
surfactant [166] identifiziert werden. Bei den Präparationsbedingungen (5-Cl) und
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(10-Cl) verhält sich das Chlor hingegen vollkommen anders, da sich nur die kohä-
rente Fraktion zu fClKαc,(111)(5-Cl) = 0,56 bzw. f
ClKα
c,(111)(10-Cl) = 0,58 ändert, während die
kohärente Position mit ΦClKαc,(111)(5-Cl) = 0,74 und Φ
ClKα
c,(111)(10-Cl) = 0,74 im Rahmen
des Fehlers mit der kohärenten Position vor dem Wachstum übereinstimmt. Dies
deutet darauf hin, dass 78% (5-Cl) bzw. 81% (10-Cl) des Chlors mit einem ver-
tikalen Abstand der on-top Bindungsplätze an der Si(111)-Oberfläche verbleiben,
während das restliche Chlor statistisch verteilt Bindungsplätze im Film oder auf
dem Ce2O3-Film einnimmt, sodass dieser Anteil des Chlors eine kohärente Frakti-
on von null aufweist. Das heißt, dass bei verwendeten Sauerstoffhintergrunddrücken
von pO2 = 5 × 10−7 mbar bis pO2 = 1 × 10−6 mbar (5-Cl)–(10-Cl) während des
Wachstums von Ce2O3 Chlor hauptsächlich als interfactant [167] fungiert. Dies wird
ebenfalls durch den Vergleich der integralen Intensitäten der Cl1s-XPS-Spektren in
Abb. 4.20 bestätigt, die vor und nach dem Wachstum von 10 nm Ceroxid unter Prä-
parationsbedingungen (5-Cl) aufgenommen wurden und auf die Primärintensität
und die Integrationszeit normiert wurden. Hier weist der Abfall der Photoelektro-
nenausbeute nach dem Wachstum des Films auf 11% der primären Intensität eben-
falls darauf hin, dass das Chlor größtenteils an der Grenzfläche verbleibt. Vergleicht
man anhand der XSW-Daten den Anteil des Chlors, welcher nicht an der Grenzfläche
verbleibt, und die Cl1s-Photoelektronenausbeute nach dem Filmwachstum, so fällt
auf, dass diese Anteile innerhalb des Fehlerbereichs übereinstimmen. Dies legt die
Vermutung nahe, dass das Chlor, welches mehrere inäquivalente Bindungsplätze ein-
nimmt, an die Oberfläche segregiert, da die Ausdringtiefe der Cl1s-Photoelektronen
wegen der geringen kinetischen Energie von etwa 530 eV sehr gering ist und das
Chlor-Signal deshalb nur aus den obersten Trilagen des Ceroxid-Films stammen
kann.
Anhand der vertikalen Strukturinformationen aus den (111)-XSW-Messungen kann
zunächst das in Abb. 4.21 gezeigte Strukturmodell für das an der Grenzfläche ver-
bleibende Chlor für (5-Cl) und (10-Cl) aufgestellt werden. Dabei befinden sich die
Abb. 4.20
Cl1s-XPS-Spektren aufgenommen
bei einer Photonenenergie von
3,35 keV vor und nach dem Wachs-
tum von 10 nm Ceroxid bei einer
Substrattemperatur von 500℃ und
einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 5 × 10−7 mbar (5-Cl).
Die Spektren wurden auf die
Primärintensität und die Integrati-
onszeit normiert. (aus [102])
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Abb. 4.21 Strukturmodell anhand der ClKα-Fluoreszenz-XSW-Daten in (111)-
Bragg-Reflexion für (5-Cl) und (10-Cl) für das an der Grenzfläche ver-
bleibende Chlor. Die Cl-Atome befinden sich dabei auf den on-top Bin-
dungsplätzen. Der Ce2O3-Film weist einen der kohärenten Fraktion für
(5-Cl) entsprechenden Grenzflächenabstand auf und die Ceratome an
der Grenzfläche wurden auf H3-Plätzen platziert. Dies gewährleistet eine
ungefähr um etwa 2,5Å gleichverteilte Ce-Cl-Bindungslänge, wenn man
annimmt, dass der Ce2O3-Film pseudomorph verspannt aufwächst.
Chloratome auf den on-top Bindungsplätzen und der Ce2O3-Film weist einen der
kohärenten Position Φc für (5-Cl) entsprechenden Grenzflächenabstand auf. Die Ce-
ratome an der Grenzfläche wurden dabei auf sogenannte H3-Plätze platziert. Dies
gewährleistet eine um etwa 2,5Å gleichverteilte Ce-Cl-Bindungslänge, wenn man
davon ausgeht, dass der Ce2O3-Film pseudomorph verspannt aufwächst. Diese Bin-
dungslänge ist jedoch sehr viel kürzer als die Ce-Cl-Bindungslänge von 3,18Å, die
für Ceroxychlorid CeOCl berichtet wird. [168]
Um die Struktur des Chlors an der Grenzfläche weiter aufzuklären, zeigt Abb. 4.22
XSW-Daten, die in (220)-Bragg-Reflexion bei einer Photonenenergie von 3,35 keV
nach demWachstum von 6Å Ce2O3 bei Präparationsbedingungen (5-Cl) aufgenom-
men wurden. Aus der Anpassung der Daten erhält man anhand der kohärenten Frak-
tion von fCl1sc,(220)(5-Cl) = 0,31 und der kohärenten Position von ΦCl1sc,(220)(5-Cl) = 0,33
laterale Strukturinformationen. Für die Amplitude und Phase des 220ten Fourier-
koeffizienten der atomaren Verteilungsfunktion des Chlors fanden Flege et al. [164]
für das Chlor-passivierte Cl/Si(111)-(1 × 1)-Substrat Werte von fCl1sc,(220) = 0,85 und
ΦCl1sc,(220) = 0,89. Die Ergebnisse nach dem Wachstum von Ce2O3 weichen deutlich
davon ab. Da lediglich 11% des Chlors nicht an der Grenzfläche verbleiben, ist diese
Diskrepanz sowohl in der kohärenten Fraktion als auch in der kohärenten Position
selbst unter der Annahme, dass das an die Oberfläche segregierende Chlor lateral
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Abb. 4.22
XSW-Daten (offene Symbole) und theore-
tische Anpassung nach der dynamischen
Theorie der Röntgenbeugung (durchgezoge-
ne Linien) unter Verwendung von Cl1s-
Photoelektronen in (220)-Bragg-Reflexion
bei einer Photonenenergie von 3,35 keV nach
dem Wachstum von 6Å Ce2O3 auf Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) bei einer
Substrattemperatur von 500℃ und einem
Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 ×
10−7 mbar (5-Cl)
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vollständig ungeordnet ist, nicht zu erklären. Dies lässt den Schluss zu, dass das
Chlor, welches in (111)-Richtung an der Grenzfläche verbleibt und den vertikalen
Abstand der on-top Bindungsplätze einnimmt, lateral eine Ordung aufweist, die den
on-top Bindungsplatz jedoch ausschließt. Zusammen mit dem Strukturmodell aus
der (111)-XSW-Analyse, welches zu geringe Bindungslängen für die Ce-Cl-Bindung
aufweist, kann vermutet werden, dass sich an der Grenzfläche zwischen Silizium und
Ce2O3-Film ein Ceroxychlorid bildet, welches den vertikalen und lateralen Struk-
turinformationen der XSW-Analyse genügt. Für eine weitere genauere Aufklärung
der Grenzfläche ist hier jedoch der Vergleich zu Dichte-Funktional-Theorie (DFT)
Rechnungen der Grenzfläche unerlässlich. Festgehalten werden kann jedoch, dass
Chlor beim Wachstum von Ce2O3 auf Si(111) nicht eine Passivierung im eigentli-
chen Sinne durch das reine Absättigen von freien Bindungen (dangling bonds) unter
Beibehaltung seines Bindungsplatzes darstellt, sondern selbst eine neue chemische
Verbindung eingeht, höchstwahrscheinlich als Ceroxychlorid, das zu einer entspre-
chenden strukturellen Neuordnung der Grenzfläche führt.
4.2.5.2 Verhalten des Silbers
Um einen Einblick in die Rolle des Silbers während des Wachstums von Ceroxid zu
erhalten, zeigt Abb. 4.23 zunächst Ag3d- und Si1s-XPS-Spektren vor und nach dem
Wachstum von 6Å Ceroxid bei einer Substrattemperatur von 500℃ und einem Sau-
erstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar (5-Ag). Die Silber-Passivierung
wurde durch eine ausreichende Bedeckung des Si(111)-Substrates bei 500℃ sicher-
gestellt. Dies führte zu einer Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30° Überstruktur, die mit Hilfe
von LEED überprüft wurde (Daten nicht gezeigt). Aus den XPS-Spektren ist zu-
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Abb. 4.23 Ag3d- und Si1s-XPS-Spektren aufgenommen bei einer Photonenenergie
von 2,6 keV vor und nach dem Wachstum von 6Å Ce2O3 bei einer Sub-
strattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5× 10−7 mbar (5-Ag). Die Spektren wurden auf die Primärinten-
sität und die Integrationszeit normiert.
nächst zu entnehmen, dass die integrale Intensität des Ag3d-Photoelektronensignals
nach dem Ceroxid-Wachstum drastisch abgefallen ist gegenüber der Intensität vor
dem Wachstum. Dieser Abfall der Intensität fällt für das Ag3d-Signal sogar sehr
viel stärker aus als für das Si1s-Signal, obwohl die kinetische Energie der Ag3d-
Photoelektronen mit ca. 2230 eV sehr viel höher ist als die kinetische Energie der
Si1s-Photoelektronen von ca. 760 eV. In dem Si1s-Spektrum nach dem Wachstum
von Ce2O3 ist die deutliche Zunahme von Silikat- und Siliziumoxidspezies an der
Grenzfläche zu beobachten, wie bereits in Abschnitt 4.2.4 diskutiert.
Um zusätzlich strukturelle Informationen über das Silber vor und nach dem Wachs-
tum zu gewinnen, präsentiert Abb. 4.24 AgLα-Fluoreszenz- und Ag3d-Photoelektro-
nen-XSW-Daten. Für die Silber-passivierte Si(111)-Oberfläche ergeben sich für die
kohärente Fraktion und die kohärente Position unter Verwendung der Photoelek-
tronen als inelastisches Sekundärsignal die Werte fAg3dc,(111) = 0,93 und Φ
Ag3d
c,(111) = 1,09
und unter Verwendung der Fluoreszenz die Werte fAgLαc,(111) = 0,17 und Φ
AgLα
c,(111) = 0,78.
Hierbei fällt sofort die deutliche Diskrepanz zwischen den Ag3d- und den AgLα-
XSW-Daten auf. Während die Amplitude und Phase der atomaren Verteilungsfunk-
tion des Silbers, bestimmt anhand der Ag3d-Photoelektronen, die typischen Wer-
te für die Ag/Si(111)-(
√
3 × √3)R30° Honeycomb-Chain-Trimer (HCT) Struktur
aufweisen [169], zeigen die Fluoreszenz-Daten eine fast verschwindende kohärente
Fraktion und eine stark abweichende kohärente Position. Dies deutet auf eine Silber-
Bedeckung von Θ > 1ML hin, sodass sich neben der Ag/Si(111)-(
√
3 × √3)R30°
HCT-Struktur zusätzlich 3D-Silber-Inseln auf der Oberfläche ausbilden [133, 169],
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Abb. 4.24 XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung nach der dy-
namischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezogene Linien) unter
Verwendung von Ag3d-Photoelektronen und der AgLα-Fluoreszenz in
(111)-Bragg-Reflexion bei Photonenenergien von (a) 2,6 keV und (b)
4,0 keV für Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30° und nach dem Wachstum von 6Å
Ce2O3 bei einer Substrattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoff-
hintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar (5-Ag). Die inelastischen
Sekundärsignalverläufe in (b) sind der Übersichtlichkeit halber um 0,1
verschoben.
die den größten Stoffmengenanteil des Silbers ausmachen und zugleich eine sehr viel
geringere Oberfläche aufweisen als die Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30°. Eine schematische
Darstellung der Silber-bedeckten Oberfläche ist in Abb. 4.25 gezeigt. Die Morpho-
logie der Oberfläche führt dazu, dass die 3D-Silber-Inseln einen großen inkohären-
ten Anteil zum inelastischen Fluoreszenz-Signal beitragen und somit die kohärente
Fraktion und die kohärente Position sehr stark beeinflussen, während der Verlauf
des Photoelektronen-Signals aufgrund der geringeren Ausdringtiefe von Photoelek-
tronen nicht nennenswert verändert wird.
Nach dem Wachstum von 6Å Ce2O3 (5-Ag) erhält man für die kohärente Fraktion
und die kohärente Position unter Verwendung von Ag3d-Photoelektronen die Werte
fAg3dc,(111)(5-Ag) = 0,12 und Φ
Ag3d
c,(111)(5-Ag) = 1,05 und unter Verwendung der AgLα-
Fluoreszenz die Werte fAgLαc,(111)(5-Ag) = 0,22 und Φ
AgLα
c,(111)(5-Ag) = 0,77. Während sich
der Verlauf des Photoelektronen-Signals durch das Wachstum des Ceroxid-Films
sehr stark ändert, bleibt der Fluoreszenzverlauf annähernd erhalten (Abb. 4.24).
Zusammen mit den spektroskopischen Ergebnissen des Ag3d-XPS-Spektrums vor
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Abb. 4.25 Schematische Darstellung der Silber-Passivierung vor und nach dem
Wachstum von Ce2O3. Vor dem Ce2O3-Wachstum: Ag/Si(111)-(
√
3 ×√
3)R30° HCT-Struktur zusammen mit 3D-Silber-Inseln, die den größ-
ten Teil der Silber-Bedeckung ausmachen. Nach dem Ce2O3-Wachstum:
Die Silber-Atome in der Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30° Struktur sind zu den
3D-Silber-Inseln diffundiert, die somit an Größe gewinnen. Aufgrund der
fehlenden Passivierung kommt es an der Grenzfläche zwischen Ce2O3 und
Si(111) zu vermehrten Silikat- und Siliziumoxid-Wachstum.
und nach dem Wachstum von Ce2O3 ergibt sich das folgende Bild, welches sche-
matisch in Abb. 4.25 skizziert ist. Die Ag/Si(111)-(
√
3 × √3)R30° HCT-Struktur
ist unter dem Wachstum von Ceroxid instabil und lagert sich an den schon vor-
handenen 3D-Silber-Inseln an, die infolgedessen ihr Volumen vergrößern. Dies geht
nicht nur aus dem starken Intensitätseinbruch des Ag3d-XPS-Signals nach dem
Wachstum, sondern auch aus der verschwindenden kohärenten Fraktion anhand des
Ag3d-Photoelektronen-Signals hervor. Aufgrund der begrenzten Ausdringtiefe der
Photoelektronen ist der zum Ag3d-XPS-Signal beitragende Silber-Stoffmengenanteil
durch das Inselwachstum nach dem Ce2O3-Wachstum sehr viel geringer als vor dem
Wachstum, und im inelastischen Photoelektronen-Sekundärsignalverlauf der XSW-
Messung ist im Wesentlichen der äußere Bereich der Inseln zugänglich, der haupt-
sächlich einen inkohärenten Anteil liefert. Da der XSW-Messung mit Hilfe der AgLα-
Fluoreszenz stets der gesamte Silber-Stoffmengenanteil zugänglich ist, ist nach dem
vorgestellten Modell (Abb. 4.25) verständlich, weshalb sich die kohärente Frakti-
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on und die kohärente Position während des Wachstums von Ce2O3 kaum merklich
ändern.
Die teilweise Desorption des Silbers kann aus folgenden Gründen ausgeschlossen wer-
den. Zum einen ist keine Abnahme des AgLα-Fluoreszenzsignals nach dem Wachs-
tum von Ceroxid zu beobachten (Daten nicht gezeigt) und zum anderen wird vermu-
tet, dass die Desorptionstemperatur von Silber auf CeO2 mindestens oberhalb der
verwendeten Wachstumstemperatur von 500℃ liegt, ein genauer Wert ist jedoch
nicht bekannt [170].
Zusammenfassend ergibt sich für das Wachstum von Ce2O3 auf Si(111) unter Ver-
wendung der Silber-Passivierung und Präparationsbedingungen (5-Ag) folgendes
Bild: Die Ag/Si(111)-(
√
3 × √3)R30° HCT-Struktur ist unter der Deposition von
Ce2O3 instabil. Dies führt dazu, dass sich das Silber an den schon vorhandenen
Inseln anlagert und die vorher passivierten Si(111)-Bereiche infolgedessen zahlrei-
che ungesättigte Bindungen aufweisen. Schließlich kommt es aufgrund der fehlen-
den Passivierung zu einem vermehrten Silikat- und Siliziumoxid-Wachstum an der
Grenzfläche zwischen Ceroxid und Si(111) wie bereits in Abschnitt 4.2.4 darge-
stellt. Möglicherweise ist es so auch zu verstehen, weshalb es beim Wachstum von
Ce2O3 unter Präparationsbedingungen (5-Ag) zu einem ausgeprägteren Silikat- und
Siliziumoxid-Wachstum kommt als auf der Si(111)-(7× 7)-Oberfläche. Die Si(111)-
(7 × 7)-Oberfläche enthält im Vergleich zur volumenterminierten Si(111)(1 × 1)-
Oberfläche 19 anstatt 49 freie Bindungen [171]. Die wegen der Instabilität der
Ag/Si(111)-(
√
3×√3)R30° HCT-Struktur während des Wachstums von Ce2O3 zu-
rückgebliebenen nicht passivierten Silizium-Bereiche weisen aufgrund der vorher
vorhandenen Honeycomb-Chain-Trimer-Struktur mehr freie Bindungen auf als die
Si(111)-(7×7)-Oberfläche, wenn man davon ausgeht, dass sich die Si(111)-Oberfläche
bei 500℃ nicht neu rekonstruiert, sodass die nicht passivierten Si(111)-Bereiche in-
folgedessen reaktiver sind.
4.2.5.3 Verhalten des Galliums
In diesem Abschnitt wird die Rolle des Galliums während des Wachstums von Ce2O3
unter den Präparationsbedingungen (5-Ga) beleuchtet. Die Gallium-Passivierung
des Si(111)-Substrates vor dem Wachstum bestand aus einer Ga/Si(111)-(
√
3 ×√
3)R30° [137, 141] und einer schwachen inkommensurablen Ga/Si(111)-(6,3 × 6,3)
[141, 142] Überstruktur, die durch das Verdampfen von metallischem Gallium bei
625℃ Substrattemperatur deponiert und mit Hilfe von LEED überprüft wurde (Da-
ten nicht gezeigt). Das Auftreten der Ga/Si(111)-(6,3×6,3) Phase stellt sicher, dass
sämtliche freien Bindungen der Si(111)-Oberfläche abgesättigt sind, da die Phase
erst nach dem abgeschlossenen Wachstum der Ga/Si(111)-(
√
3 × √3)R30° Phase
bei der verwendeten Wachstumstemperatur auftritt [172].
Wie Zegenhagen et al. [173, 174] anhand von Fluoreszenz-XSW-Messungen zeigen
konnten, ergeben sich für die beiden unterschiedlichen Gallium-Phasen in (111)- und
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Abb. 4.26 XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung nach der
dynamischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezogene Linien) un-
ter Verwendung von Ga2p-Photoelektronen in (111)-Bragg-Reflexion (a)
und (220)-Bragg-Reflexion (b) bei einer Photonenenergie von 3,35 keV
nach dem Wachstum von 6Å Ce2O3 auf Gallium-passiviertem Si(111),
Ga/Si(111)-(
√
3 × √3)R30° und Ga/Si(111)-(6,3 × 6,3), bei einer Sub-
strattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5× 10−7 mbar (5-Ga).
(220)-Bragg-Reflexion die folgenden Werte für die kohärenten Fraktionen und die
kohärenten Positionen. Ga/Si(111)-(
√
3 × √3)R30°: f (
√
3×√3)
c,(111) ≤ 0,97, Φ(
√
3×√3)
c,(111) =
0,60± 0,01 und f (
√
3×√3)
c,(220) ≤ 0,8, Φ(
√
3×√3)
c,(220) = 0,98± 0,03 und für Ga/Si(111)-(6,3×
6,3): f (6,3× 6,3)c,(111) = 0,84, Φ
(6,3× 6,3)
c,(111) = 0,99 ± 0,01 und f (6,3× 6,3)c,(220) = 0,27, Φ(6,3× 6,3)c,(220) =
0,76. Für die kohärenten Fraktionen der Ga/Si(111)-(
√
3 × √3)R30°-Phase geben
Zegenhagen et al. die maximal erreichten kohärenten Fraktionen an, da diese von
den Präparationsbedingungen abhängen und dementsprechend auch geringere Werte
aufweisen können. Teilweise wurden von Zegenhagen et al. keine Fehler angegeben
und es ist deshalb wahrscheinlich von einem Fehler im Bereich von±0,01 auszugehen.
Die äußerst geringe kohärente Fraktion in (220)-Richtung kommt dabei durch die
nicht kommensurable Struktur der Ga/Si(111)-(6,3× 6,3) Phase zustande [173].
Um nun mit Hilfe von stehenden Röntenwellenfeldern das Verhalten des Galliums
nach dem Wachstum aufzuklären, zeigt Abb. 4.26 XSW-Daten unter Verwendung
von Ga2p-Photoelektronen in (111)- und (220)-Bragg-Reflexion bei einer Photonen-
energie von 3,35 keV nach dem Wachstum von 6Å Ce2O3 bei einer Substrattempe-
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ratur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar
(5-Ga). Es ergeben sich die folgenden Werte für die kohärenten Fraktionen und die
kohärenten Positionen: fGa2pc,(111) = 0,60 und Φ
Ga2p
c,(111) = 1,00 in (111)-Bragg-Reflexion
und fGa2pc,(220) = 0,33 und Φ
Ga2p
c,(220) = 0,97 in (220)-Bragg-Reflexion. Vergleicht man nun
die XSW-Ergebnisse nach dem Wachstum mit den von Zegenhagen et al. bestimm-
ten Werten für die kohärenten Fraktionen und die kohärenten Positionen der beiden
Gallium-Phasen, lässt sich ein alleiniger Verbleib des Galliums auf dem (
√
3×√3)-
Bindungsplatz ausschließen. Vielmehr scheint ein modifizierter (6,3× 6,3)-Gallium-
Bindungsplatz, wie er in Abb. 4.27 zusammen mit dem Strukturmodell für den
Bindungsplatz des Galliums in der Ga/Si(111)-(6,3 × 6,3) Phase von Zegenhagen
et al. [173] gezeigt ist, die Messdaten plausibel zu erklären. Hierbei ist das Galliu-
matom gegenüber dem Bindungsplatz vor dem Wachstum lateral leicht verschoben.
Dies kann jedoch allein durch das Wachstum des Ce2O3-Films hervorgerufen sein.
Um physikalisch sinnvolle Bindungslängen für die Si-Ga-Bindung zu berücksichti-
gen, müssen die Siliziumatome jedoch in der unteren Silizium-Bilage aus ihrer ur-
sprünglichen Position ausgelenkt werden. Dies ist im Strukturmodell in Abb. 4.27
nicht berücksichtigt. Die in (111)-Bragg-Reflexion geringere Fraktion gegenüber der
Ga/Si(111)-(6,3 × 6,3) Phase kann damit erklärt werden, dass die Ga/Si(111)-
(
√
3 × √3)R30° Phase unter dem Wachstum von Ce2O3 nicht stabil ist und das
[
1
]
1
1
[ 2]11
(a) (b)
Abb. 4.27 (a) Modell für den (6,3 × 6,3)∗-Bindungsplatz des Galliums nach dem
Wachstum von Ce2O3 unter Präparationsbedingung (5-Ga) bestimmt
durch die XSW-Daten in (111)- und (220)-Bragg-Reflexion. Die gestri-
chelten Linien deuten die zugehörigen Beugungsebenen an, während die
blauen und roten Linien die entsprechende Lage des Galliums anhand
der kohärenten Position in (111)- und (220)-Richtung wiedergeben. (b)
Modell von Zegenhagen et al. [173] für den Bindungsplatz des Galliums
in der Ga/Si(111)-(6,3× 6,3) Phase (aus [173]).
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Abb. 4.28 Schematische Darstellung der Gallium-Passivierung vor und nach dem
Wachstum von Ce2O3. Vor dem Ce2O3-Wachstum: Ga/Si(111)-(
√
3 ×√
3)R30°- und Ga/Si(111)-(6,3×6,3)-Phase. Nach dem Ce2O3-Wachstum:
Umordnung des Galliums, die zu einer neuen Ga/Si(111)-(6,3 × 6,3)∗-
Phase und nicht passivierten Si(111)-Bereichen führt. Aufgrund der teil-
weise fehlenden Passivierung kommt es an der Grenzfläche zwischen
Ce2O3 und Si(111) zu vermehrtem Silikat- und Siliziumoxid-Wachstum.
Gallium wahrscheinlich zum Teil die modifizierten (6,3 × 6,3)-Bindungsplätze ein-
nimmt. Dies führt aufgrund der geringeren Bedeckung der (
√
3 × √3) Phase von
1/3ML gegenüber der Bedeckung der (6,3× 6,3) Phase von 1ML zu nicht passivier-
ten Bereichen der Si(111)-Oberfläche.
Insgesamt ergibt sich für das Wachstum von Ce2O3 auf Gallium-passiviertem Si(111)
unter Präparationsbedingungen (5-Ga) das folgende plausible Szenario, welches in
Abb. 4.28 schematisch dargestellt ist. Die Ga/Si(111)-(
√
3×√3)R30° Phase ist durch
die Deposition von Ce2O3 nicht stabil und ordnet sich zusammen mit der vorhande-
nen Ga/Si(111)-(6,3×6,3) Phase zu einer neuen modifizierten Ga/Si(111)-(6,3×6,3)∗
Überstruktur um. Hierbei entstehen nicht passivierte Si(111)-Bereiche, die wiederum
das Silikat- und Siliziumoxid-Wachstum fördern (siehe Abschnitt 4.2.4), sodass kein
sichtbarer Unterschied zum Wachstum auf nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) zu
beobachten ist.
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In weiteren Studien sollte die Gallium-Passivierung von Si(111) während des Cer-
oxidwachstums näher untersucht werden. Da das Gallium anscheinend als interfac-
tant fungiert und auf leicht modifizierten (6,3× 6,3)-Bindungsplätzen ((6,3× 6,3)∗)
verbleibt, könnte eine vollständige Ga/Si(111)-(6,3 × 6,3) Bedeckung des Si(111)
vor dem Ce2O3-Wachstum möglicherweise eine interessante Alternative zur Chlor-
Passivierung darstellen.
4.3 Charakterisierung ultradünner Lanthanoxid-Filme
Nachdem im vorherigen Abschnitt 4.2 die Ergebnisse der Charakterisierung von
ultradünnen Ceroxid-Filmen auf Si(111) vorgestellt wurden, soll in diesem Ab-
schnitt die Untersuchung zum Adsorbat-modifizierten Wachstum von ultradünnen
Seltenerdoxid-Filmen auf Si(111) anhand von Lanthanoxid erweitert werden. Ausge-
hend von den idealen Wachstumsparametern für das Ce2O3-Wachstum auf Si(111),
wird das Wachstum von Lanthanoxid im Folgenden auf der Chlor-passivierten Si-
liziumoberfläche (Cl/Si(111)-(1 × 1)) bei einer Substrattemperatur von 500℃ und
einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5×10−7 mbar (Präparationsbedingun-
gen (5-Cl)) spektroskopisch und strukturell analysiert und mit dem nicht passivier-
ten Wachstum auf Si(111)-(7 × 7) (Präparationsbedingungen (5)) verglichen. Die
Schichtdicke der untersuchten Lanthanoxid-Filme lag dabei bei 1,8 nm und wurde
durch die anhand von XRR kalibrierte Wachstumsrate berechnet.
4.3.1 Spektroskopische Untersuchungen
Abb. 4.29 zeigt für das Wachstum unter den Präparationsbedingungen (5-Cl) und
(5) repräsentative La3d-XPS-Spektren. Es kann zunächst eindeutig auf das Vorlie-
gen von Lanthan im La3+-Oxidationszustand anhand der typischen Peakstruktur für
Seltenerden im RE3+-Oxidationszustand und experimentellen Spektren aus der Lite-
ratur [84] für beide Präparationsbedingungen geschlossen werden. Weiterhin ist zum
einen zu beobachten, dass die beiden Spektren um ∆E = 0,35 eV relativ zueinander
energetisch verschoben sind, wobei die Energie dabei auf das Siliziumvolumensignal
des Si1s-Niveaus kalibriert wurde. Zum anderen ist eine relative Intensitätszunah-
me des d’- und c’-Peaks der Präparationsbedingung (5-Cl) gegenüber dem nicht
passivierten Wachstum (5) zu beobachten. Eine energetische Verschiebung bis zu
einigen wenigen eV gepaart mit einer relativen Intensitätsvariation der Peaks im
La3d-XPS-Spektrum wird in der Literatur ebenfalls für Lanthan in unterschiedli-
chen chemischen Verbindungen beobachtet [84, 175, 176]. Obwohl die energetische
Verschiebung in den La3d-XPS-Spektren mit 0,35 eV relativ gering ausfällt, deutet
dies zusammen mit den später folgenden Si1s- und O1s-XPS-Analysen darauf hin,
dass sich die chemische Zusammensetzung der deponierten Filme für die Präpara-
tionsbedingungen (5) und (5-Cl) leicht voneinander unterscheidet. Während für
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Abb. 4.29 La3d-XPS-Spektren von Lanthanoxid-Filmen mit einer Schichtdicke von
1,8 nm gewachsen bei 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5 × 10−7 mbar auf nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) (5-Cl) und
Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) (5-Cl) aufgenommen bei einer
Photonenenergie von 3,35 keV
das nicht passivierte Wachstum der deponierte Film zu einem beachtlichen Teil aus
Lanthansilikaten besteht, führt die Chlor-Passivierung (5-Cl) dazu, dass das Silikat
stark unterdrückt wird und sich ein La2O3-Film ausbildet.
Um spektroskopisch den Einfluss der Chlor-Passivierung auf die Grenzfläche zwi-
schen Si(111) und La2O3 aufzuklären, sind in Abb. 4.30 entsprechende Si1s-XPS-
Spektren dargestellt, die bei einer Photonenenergie von 3,35 keV aufgenommen wur-
den. Es ist rein qualitativ sofort erkennbar, dass die Chlor-Passivierung der Si(111)-
Oberfläche vor dem Lanthanoxid-Wachstum analog zu den Ergebnissen des Ce2O3-
Wachstums (Abschnitt 4.2.4) zu einer drastischen Reduzierung von amorphen Silikat-
und Siliziumoxid-Spezies an der Grenzfläche führt. Bei einer quantitativen XPS-
Auswertung ist für das nicht passivierte Wachstum (5) eine breite oxidische Schul-
ter SiOx im Spektrum auszumachen, die eine mittlere chemische Verschiebung von
3,8 eV aufweist. Dies entspricht einem mittleren Oxidationszustand von SiO1,7 [162].
Die Chlor-Passivierung Cl/Si(111)-(1×1) unterdrückt diese Spezies im Si1s-Spektrum
jedoch vollständig und es ist lediglich eine äußerst geringe Asymmetrie des Si0-Peaks
auszumachen, die durch eine Si+1-Komponente erklärt werden kann.
Die Ergebnisse der Si1s-Analyse werden durch die entsprechenden O1s-XPS-Spek-
tren der Präparationsbedingungen (5) und (5-Cl) in Abb. 4.31 bestätigt. Die zur
Aufnahme der Spektren verwendete Photonenenergie betrug ebenfalls 3,35 keV. Bei
der Anpassung der O1s-Spektren wurde analog zum Vorgehen für die Ceroxid-
Filme in Abschnitt 4.2.4 vorgegangen. Die drei verwendeten Spezies können dem
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Abb. 4.30 Si1s-XPS-Spektren von Lanthanoxid-Filmen mit einer Schichtdicke von
1,8 nm gewachsen bei 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5×10−7 mbar auf nicht passiviertem Si(111)-(7×7) (5) und Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1×1) (5-Cl) aufgenommen bei einer Photonen-
energie von 3,35 keV
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Abb. 4.31 O1s-XPS-Spektren von Lanthanoxid-Filmen mit einer Schichtdicke von
1,8 nm gewachsen bei 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5×10−7 mbar auf nicht passiviertem Si(111)-(7×7) (5) und Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1×1) (5-Cl) aufgenommen bei einer Photonen-
energie von 3,35 keV
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Gittersauerstoff im La2O3-Film (LaOx-Spezies), dem Sauerstoff im Silikat (Si-O-
La-Spezies) und der Oxidation des Siliziumsubstrates (SiOx) zugeordnet werden.
Bei der Verwendung von zum Ceroxid-Wachstum identischen relativen Bindungs-
energien, die ausgehend von der LaOx-Spezies die Werte Si-O-La: (1,0 ± 0,1) eV
und SiOx: (2,1 ± 0,1) eV betragen, konnte eine optimale konsistente Anpassung er-
zielt werden. Erneut ist qualitativ den Spektren sofort zu entnehmen, dass durch
die Passivierung der Si(111)-Oberfläche vor dem Lanthanoxid-Wachstum Silikat-
(Si-O-La) und Siliziumoxid-Spezies (SiOx) an der Grenzfläche deutlich reduziert
werden, während beim nicht passivierten Wachstum auf Si(111)-(7 × 7) der depo-
nierte Film hauptsächlich aus Silikat besteht. Andere Studien wie z. B. von Yamada
et al. [21] zeigen für dünne La2O3-Filme auf nicht passiviertem Silizium ebenfalls
einen sehr hohen Silikat-Anteil. Vergleicht man in Tab. 4.5 die auf die Gesamtin-
tensität der O1s-Spektren normierten integralen Intensitäten der LaOx-, Si-O-La-
und SiOx-Spezies so wird dieser Sachverhalt auch quantitativ deutlich. Durch die
Chlor-Passivierung können die SiOx-Spezies und die Si-O-La-Spezies im Rahmen des
Fehlers um die Hälfte reduziert werden, während der im La2O3 gebundene Sauerstoff
(LaOx-Spezies) entsprechend an Intensität gewinnt.
Aus den spektroskopischen Untersuchungen anhand der La3d-, Si1s- und O1s-XPS-
Spektren lässt sich zusammenfassend also festhalten, dass die Cl/Si(111)-(1 × 1)
Passivierung der Si(111)-Oberfläche vor dem Lanthanoxid-Wachstum unter Präpa-
rationsbedingungen (5-Cl) dazu führt, dass Silikat- und Siliziumoxid-Spezies an der
Grenzfläche zwischen Substrat und Film drastisch reduziert werden.
4.3.2 Strukturelle Untersuchungen
Um auch einen strukturellen Einblick in die Grenzfläche zwischen Si(111) und La2O3
zu erhalten, zeigt Abb. 4.32 chemisch sensitive O1s-XSW-Daten in (111)-Bragg-
Reflexion unter Verwendung der Si-O-La und SiOx-Spezies bei einer Photonen-
energie von 3,35 keV. Es ergeben sich für das Lanthanoxid-Wachstum auf nicht
passiviertem Si(111)-(7 × 7) kohärente Fraktionen und kohärente Positionen von
fSi-O-Lac,(111) (5) = 0,11 und ΦSi-O-Lac,(111) (5) = 0,32 für die Si-O-La-Spezies und fSiOxc,(111)(5) =
0,22 und ΦSiOxc,(111)(5) = 0,39 für die SiOx-Spezies. Für das Chlor-passivierte Wachstum
auf Cl/Si(111)-(1 × 1) erhält man die folgenden Ergebnisse: fSi-O-Lac,(111) (5-Cl) = 0,14
Präparationsbedingung SiOx Si-O-La LaOx
(5) 0,20 0,53 0,26
(5-Cl) 0,10 0,29 0,61
Tabelle 4.5 Normierte integrale Intensitäten der Spezies SiOx, Si-O-La und LaOx
der O1s-XPS-Spektren aus Abb. 4.31
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Abb. 4.32 Chemisch sensitive XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische An-
passung nach der dynamischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezo-
gene Linien) unter Verwendung von O1s-Photoelektronen für die Spezies
Si-O-La und SiOx in (111)-Bragg-Reflexion bei einer Photonenenergie
von 3,35 keV nach dem Wachstum von 1,8 nm La2O3 auf nicht passi-
viertem Si(111)-(7 × 7) (5) und Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1)
(5-Cl) bei einer Substrattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoff-
hintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 mbar
und ΦSi-O-Lac,(111) (5-CL) = 0,61 für die Si-O-La-Spezies und fSiOxc,(111)(5-Cl) = 0,75 und
ΦSiOxc,(111)(5-Cl) = 0,36 für die SiOx-Spezies. Betrachtet man zunächst die kohärenten
Fraktionen, fällt auf, dass die SiOx-Spezies des passivierten Wachstums eine sehr ho-
he Fraktion aufweist, während sämtliche anderen Spezies eine sehr geringe Fraktion
aufweisen. Für (5) kann daraus mit den spektroskopischen Ergebnissen geschlossen
werden, dass es aufgrund der fehlenden Passivierung zu einem starken Wachstum
von amorphen Grenzflächen-Spezies kommt. Die Chlor-Passivierung hingegen führt
dazu, dass sich eine ultradünne hochgeordnete SiOx-Spezies ausbildet, während das
Silikat (Si-O-La) ebenfalls ungeordnet bleibt. Vergleicht man die O1s-Resultate mit
den Ergebnissen für das Ce2O3-Wachstum auf Cl/Si(111)-(1 × 1) unter Präparati-
onsbedingungen (5) und (5-Cl), so stellt man generell ein sehr ähnliches Verhalten
für die Si-O-La- und SiOx-Spezies fest. Lediglich die kohärente Position der Si-O-
La-Spezies weicht mit ΦSi-O-Lac,(111) (5) = 0,32 etwas deutlicher von der sonst üblichen
kohärenten Position der Si-O-RE-Spezies ab, die für sämtliche Präparationsbedin-
gungen für das Ce2O3- und La2O3-Wachstum ((1), (1-Cl), (5), (5-Cl), (5-Ga),
(5-Ag)) im Bereich von 0,6 liegt. Die kohärente Position der SiOx-Spezies liegt
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dagegen über sämtliche Präparationsbedingungen im Bereich von 0,3.
Für die strukturelle Untersuchung der Grenzflächen-Spezies anhand der chemisch
sensitiven O1s-XSW-Analyse kann zusammenfassend festgestellt werden, dass sich
die Ordnung der Si-O-La- und der SiOx-Spezies generell äußerst ähnlich zum Wachs-
tum von Ce2O3 unter den Präparationsbedingungen (5) und (5-Cl) verhält. Da-
bei sticht vor allem die sehr hohe Ordnung der SiOx-Spezies unter dem Chlor-
passivierten Wachstum hervor, sodass sich zusammen mit den spektroskopischen
Untersuchungen das in Abb. 4.33 gezeigte Schema für die Grenzfläche zwischen
La2O3 und Si(111) ergibt. Dabei wird es sich bei der Siliziumoxid-Spezies (SiOx)
höchstwahrscheinlich um ultradünne Oxid-Domänen handeln, während das Silikat
(Si-O-La) aufgrund der verschwindenden Ordnung und der höheren Intensität im
O1s-Spektrum vermutlich Domänen größerer Schichtdicke aufweist. Dies ist im Ein-
klang mit anderen Studien, die ebenfalls zeigen, dass es beim La2O3-Wachstum an
der Grenzfläche hauptsächlich zur Bildung von Lanthansilikat kommt [21,156].
Den Einfluss der Chlor-Passivierung auf die kristalline Ordnung der La2O3-Filme
zeigt Abb. 4.34 anhand von XSW-Daten in (111)-Bragg-Reflexion unter Verwendung
der LaLα-Fluoreszenz und von La3d-Photoelektronen bei einer Photonenenergie von
6,1 keV bzw. 3,35 keV für die Präparationsbedingungen (5) und (5-Cl). Die Verläu-
fe der Fluoreszenz-Signale liefern für die kohärenten Fraktionen und die kohärenten
Positionen folgende Werte: fLaLαc,(111)(5) = 0,42 und ΦLaLαc,(111)(5) = 0,99 für das nicht
passivierte Wachstum (5) und fLaLαc,(111)(5-Cl) = 0,57 und ΦLaLαc,(111)(5-Cl) = 0,99 für
das Chlor-passivierte Wachstum (5-Cl). Aufgrund der höheren kohärenten Frakti-
on von ∆fc = 0,15 für (5-Cl) ist der positive Einfluss des Chlors auf die kristalline
Ordnung des La2O3-Films analog zum Ce2O3-Wachstum auszumachen. Um die Kris-
tallinität des Lanthanoxid-Films auf absoluter Skala abschätzen zu können, wurden
analog zum Ceroxid-Wachstum quantitative XSW-Modellierungen, wie sie in Ab-
schnitt 2.5.1 beschrieben sind, durchgeführt. Röntgenbeugungs-Untersuchungen un-
ter streifendem Einfall (GIXRD) haben gezeigt, dass La2O3-Filme mit einer Schicht-
silicon substrate
La O2 3
lanthana interface model
SiOx Si-O-La
Abb. 4.33 Schematische Darstellung der Grenzfläche zwischen Si(111) und La2O3-
Film bei Präparationsbedingungen (5-Cl) anhand der spektroskopischen
Si1s- und O1s-Ergebnisse und der chemisch sensitiven O1s-XSW-Analyse
der Si-O-La- und SiOx-Spezies
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Abb. 4.34 XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung nach der dy-
namischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezogene Linien) unter
Verwendung der (a) Lα-Fluoreszenz und (b) von La3d-Photoelektronen
in (111)-Bragg-Reflexion bei einer Photonenenergie von (a) 6,1 keV und
(b) 3,35 keV nach dem Wachstum von 1,8 nm Lanthanoxid bei einer Sub-
strattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5 × 10−7 mbar auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) (5-Cl)
und nicht passiviertem Si(111)-(7× 7) (5)
dicke von einigen Nanometern in der sogenannten Bixbyit-Struktur vollständig rela-
xiert kristallisieren (siehe Abschnitt 4.5.3). Deshalb wurde für die Modellierung des
La2O3-Films die Bixbyit-Kristallstruktur mit einer entsprechenden Gitterkonstan-
te von 11,36Å [26] angenommen. Für die XSW-Modellierung des La2O3-Films mit
einer Schichtdicke von 1,8 nm wurden 6 O0,75-La-O0,75 lateral vollständig relaxierte
Trilagen vorausgesetzt, die einen Trilagenabstand von 3,28Å aufweisen. Setzt man
analog zum Ceroxid einen isotropen Debye-Waller-Faktor von D(CeO2) = 0.977 vor-
aus, so erhält man einen theoretischen Wert von f theo.c,(111) = 0,813 für die kohärente
Fraktion. Ein Vergleich mit der kohärenten Fraktion der LaLα-XSW-Messung für
(5-Cl) zeigt eine doch erhebliche Differenz von ∆fc = 0,28 zwischen Modellierung
und Experiment. Damit weist der La2O3-Film trotz Chlor-Passivierung noch eine
Unordnung von U = 0,30 auf, die auf eine Kristallinität minderer Qualität schließen
lässt.
Die La3d-Photoelektronen-XSW-Daten in Abb. 4.34 (b) liefern für Präparations-
bedingungen (5) und (5-Cl) die folgenden Werte für die kohärenten Fraktionen
und die kohärenten Positionen: fLa3dc,(111)(5) = 0,53 und ΦLa3dc,(111)(5) = 1,04 für das
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nicht passivierte Wachstum (5) und fLa3dc,(111)(5-Cl) = 0,70 und ΦLa3dc,(111)(5-Cl) = 1,03
für das Chlor-passivierte Wachstum (5-Cl). Geht man wieder von einem Nicht-
Dipol-Anteil in der kohärenten Fraktion von ∆fLa3dc = 0,08 analog zu den Ce3d-
XSW-Messungen (siehe Abschnitt 4.2.1) aus, so sind die Nicht-Dipol-bereinigten
kohärenten Fraktionen um ∆fc,(111)(5) = 0,03 für (5) und ∆fc,(111)(5-Cl) = 0,05
für (5-Cl) gegenüber den kohärenten Fraktionen aus den LaLα-XSW-Messungen
erhöht. Diese Erhöhung liegt allerdings unter Berücksichtigung der Unsicherhei-
ten der XSW-Messung (Abschnitt 2.5.2) und des Nicht-Dipol-Effektes im Rahmen
des Fehlers. Eine leichte signifikante Erhöhung gegenüber den Fluoreszenz-Daten
findet man jedoch in den kohärenten Positionen von ∆Φc,(111)(5) = 0,05 für (5)
und ∆Φc,(111)(5-Cl) = 0,04, da die Unsicherheit für die kohärente Position geringer
ausfällt (Abschnitt 2.5.2) und keine Nicht-Dipol-Effekte zu beobachten sind. Auf-
grund der geringeren Ausdringtiefe der La3d-Photoelektronen gegenüber der LaLα-
Fluoreszenz haben in der Photoelektronen-XSW-Messung die oberen Trilagen des
La2O3-Films mit einer Schichtdicke von 1,8 nm einen stärkeren Einfluss auf die ko-
härente Fraktion und die kohärente Position. Da diese Trilagen aufgrund des grö-
ßeren Trilagenabstands von 3,28Å gegenüber des Si(111)-Beugungsebenenabstands
von 3,136Å zu einer höheren kohärenten Position führen, ist die Abweichung zu
den Fluoreszenz-Daten plausibel. Die Abweichung der kohärenten Fraktion zu den
LaLα-Daten kann ebenfalls ihre Ursache in der geringeren Ausdringtiefe der La3d-
Photoelektronen haben, da diese eine Mittelung über weniger Lanthanoxid-Trilagen
bewirkt und es unter der Annahme, dass jede Trilage eine identische Ordnung auf-
weist, allein schon deswegen zu einer leicht erhöhten Fraktion kommt. Denn bei ei-
nem Trilagenabstand, der gegenüber dem Si(111)-Beugungsebenenabstand abweicht,
bewirkt die Mittelung über jede zusätzliche Trilage eine Verringerung der kohären-
ten Fraktion. Da die Abweichungen der kohärenten Fraktionen jedoch im Bereich der
Unsicherheiten der XSW-Auswertung und des Nicht-Dipol-Effektes liegen, ist hier
die Ursache nicht eindeutig identifizierbar. Die Ergebnisse der kohärenten Position
deuten jedoch darauf hin, dass ein Teil der Erhöhung der kohärenten Fraktionen aus
den La3d-XSW-Messungen ebenfalls aus der geringeren Ausdringtiefe resultieren
können.
Um abschließend die Rolle des Chlors während des Wachstums von La2O3 auf
Cl/Si(111)-(1×1) aufzuklären, zeigt Abb. 4.35 (a) Cl1s-XPS-Spektren vor und nach
dem Wachstum von 1,8 nm Lanthanoxid, die auf die Primärintensität und die In-
tegrationszeit normiert sind. Die integrale Intensität des Cl1s-Signals beträgt nach
dem Wachstum (79 ± 2)% der Cl1s-Intensität vor dem Wachstum. Da die inelas-
tische mittlere freie Weglänge der Cl1s-Photoelektronen in La2O3 wegen der ge-
ringen kinetischen Energie von etwa 530 eV nach der Tanuma, Powell und Penn
TPP2M-Formel [73] λLa2O3(0,5 keV) = 1,2 nm beträgt, würde man einen Intensi-
tätsabfall des Cl1s-Photoelektronen-Signals nach dem Wachstum von La2O3 auf
etwa 20% erwarten, wenn das Chlor an der Grenzfläche verbleibt. Die experimentell
bestimmte Cl1s-Intensität von (79 ± 2)% lässt sich erklären, wenn man annimmt,
dass 75% des Chlors an die Oberfläche segregieren, während 25% des Chlors an der
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Abb. 4.35 (a) Cl1s-XPS-Daten normiert auf die Primärintensität und die Integra-
tionszeit und (b) XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpas-
sung nach der dynamischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezoge-
ne Linien) unter Verwendung von Cl1s-Photoelektronen in (111)-Bragg-
Reflexion jeweils aufgenommen bei einer Photonenenergie von 3,35 keV
vor und nach dem Wachstum von 1,8 nm Lanthanoxid bei einer Sub-
strattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5× 10−7 mbar auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) (5-Cl)
Grenzfläche verbleiben. Dies wird durch komplementäre Cl1s-XSW-Messungen in
Abb. 4.35 (b) fundiert, die im Mittel einen Bindungsplatzwechsel des Chlors nach-
weisen, da sich durch das Wachstum von Lanthanoxid sowohl die kohärente Frak-
tion von fCl1sc,(111) = 0,72 zu fCl1sc,(111)(5-Cl) = 0,30 als auch die kohärente Position von
ΦCl1sc,(111) = 0,78 zu ΦCl1sc,(111)(5-Cl) = 0,45 ändert. Insgesamt kann also gefolgert werden,
dass das Chlor bei Präparationsbedingungen (5-Cl) beim Wachstum von La2O3-
Filmen hauptsächlich als surfactant [166] fungiert.
Im Vergleich zum Wachstum von Ce2O3 bei Präparationsbedingungen (5-Cl) ver-
hält sich das Chlor also vollkommen verschieden. Beim Ce2O3-Wachstum fungiert
es als interfactant, während es sich beim Lanthanoxid-Wachstum maßgeblich als
surfactant verhält.
Zusammenfassend lässt sich für ultradünne La2O3-Filme auf Si(111) unter Wachs-
tumsbedingungen (5) und (5-Cl) feststellen, dass durch die vorherige Absättigung
von freien Siliziumbindungen dangling bonds mit Hilfe von Chlor sowohl die kristal-
line Qualität der Lanthanoxid-Filme verbessert werden kann als auch Grenzflächen-
Spezies wie Silikat (Si-O-La) und Siliziumoxid (SiOx) drastisch reduziert werden
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können. Dies bedeutet, dass die Chlor-Passivierung Cl/Si(111)-(1 × 1) die gleichen
Auswirkungen wie beim Ce2O3-Wachstum bewirkt (siehe Abschnitt 4.2.5.1), obwohl
das Chlor beim Wachstum von La2O3 vorwiegend als surfactant fungiert. Die ab-
solute kristalline Qualität der La2O3-Filme reicht jedoch an die für Ce2O3 erzielten
Ergebnisse nicht heran.
4.4 Wachstum von Seltenerdoxid-Multilagen-Filmen
In diesem Abschnitt soll das Wachstum von Seltenerdoxid-Multilagen-Filmen am
Beispiel vom Ceroxid-Wachstum auf Lanthanoxid-Filmen untersucht werden, welche
auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) unter Präparationsbedingungen (5-Cl)
deponiert wurden.
4.4.1 Spektroskopische Untersuchungen
Ceroxid mit einer Schichtdicke von 6Å wurde hierzu bei einer Substrattempera-
tur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 mbar auf
1,8 nm La2O3 abgeschieden. Abb. 4.36 zeigt das zugehörige Ce3d-XPS-Spektrum auf-
genommen bei einer Photonenenergie von 3,35 keV. Das Spektrum kann mit Hilfe
der zum Ce3+-Oxidationszustand gehörigen Peaks (v0,v’,u0, u’) und den entspre-
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Abb. 4.36 Ce3d-XPS-Spektrum aufgenommen bei einer Photonenenergie von
3,35 keV von einem Ceroxid-Film mit einer Schichtdicke von 6Å gewach-
sen bei 500℃ Substrattemperatur und einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 5×10−7 mbar auf 1,8 nm Lanthanoxid, welches auf Cl/Si(111)-
(1× 1) bei Präparationsbedingungen (5-Cl) deponiert wurde
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chenden Energieverlustpeaks (EL0, EL’) angepasst werden (siehe auch Abschnitt
4.2.2). Dementsprechend weist der Ceroxid-Film in der untersuchten Seltenerdoxid-
Multilagen-Struktur den Ce3+-Oxidationszustand (Ce2O3) auf. Um eine mögliche
Reifung der Grenzfläche durch das Wachstum von Ce2O3 auf dem Lanthanoxid-
Film zu untersuchen, sind in Abb. 4.37 O1s-XPS-Spektren, aufgenommen bei ei-
ner Photonenenergie von 3,35 keV vor und nach dem Wachstum von Ce2O3, darge-
stellt. In Tab. 4.6 sind die integralen Intensitäten der einzelnen für die Voigt-Profil-
Anpassung der Spektren verwendeten Spezies normiert auf die Gesamtintensität des
O1s-Spektrums zusammengefasst. Bei der Entfaltung der Spektren wurde analog zu
den O1s-Spektren des Ce2O3 und des La2O3-Wachstums vorgegangen (siehe Ab-
schnitte 4.2.4 und 4.3). Die Spezies Si-O-RE und REOx entsprechen dabei dem Sau-
erstoff gebunden im Silikat Si-O-Ce oder Si-O-La bzw. dem Sauerstoff gebunden im
Ce2O3- oder La2O3-Kristallgitter. Diese Verallgemeinerung der Sauerstoff-Spezies
zu Seltenerdoxid-Sauerstoff-Spezies ist gerechtfertigt, da die einzelnen Sauerstoff-
Spezies identische relative Bindungsenergien für chemische Verbindungen mit Cer
oder Lanthan aufweisen (vgl. Abschnitte 4.2.4 und 4.3). Vor dem Wachstum des
Ce2O3-Films betragen die integralen Intensitäten der O1s-Spezies normiert auf die
Gesamtintensität des Spektrums 0,10 (SiOx), 0,29 (Si-O-RE) und 0,61 (REOx).
Durch das Wachstum von 6Å Ce2O3 verändern sich die Intensitäten zu: 0,14 (SiOx),
0,22 (Si-O-RE) und 0,65 (REOx). Da sich die Schichtdicke von 1,8 nm auf 2,4 nm
durch die Deposition des Ceroxids erhöht, erwartet man unter Vernachlässigung von
Ausdringtiefeneffekten die folgenden auf die Intensität des O1s-Summenspektrums
normierten integralen Intensitäten der einzelnen Spezies, wenn keine Reifung der
Grenzfläche durch Zunahme von SiOx und Si-O-RE-Spezies auftritt: 0,09 (SiOx),
0,24 (Si-O-RE) und 0,68 (REOx). Trotz des durch die Entfaltung des O1s-Spektrums
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Abb. 4.37 O1s-XPS-Spektren aufgenommen bei einer Photonenenergie von 3,35 keV
von (a) 1,8 nm Lanthanoxid deponiert auf Cl/Si(111)-(1×1) unter Präpa-
rationsbedingungen (5-Cl) und (b) 6Å Ce2O3 gewachsen auf dem La2O3-
Film aus (a) bei 500℃ Substrattemperatur und einem Sauerstoffhinter-
grunddruck von pO2 = 5× 10−7 mbar
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Aufnahme O1s-Spektrum SiOx Si-O-RE REOx
La2O3 0,10 0,29 0,61
Ce2O3/La2O3 0,14 0,22 0,65
Tabelle 4.6 Auf die Gesamtintensität der O1s-XPS-Spektren aus Abb. 4.37 normier-
te integrale Intensitäten der Spezies SiOx, Si-O-RE und REOx vor und
nach dem Wachstum von 6Å Ce2O3 auf 1,8 nm La2O3
entstehenden Fehlers der integralen Intensitäten von ungefähr ±0,02 ist vor allem
die Intensität der SiOx-Spezies nach dem Ce2O3-Wachstum signifikant erhöht. Die
Zunahme der SiOx-Intensität würde noch stärker ausfallen, wenn man eine Ab-
schwächung des Photoelektronen-Signals von Grenzflächen-Spezies berücksichtigt.
Aus den spektroskopischen Untersuchungen der O1s-XPS-Spektren kann demnach
gefolgert werden, dass es durch die Deposition von Ce2O3 bei 500℃ Wachstums-
temperatur und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar zu ei-
ner Reifung der Grenzfläche hauptsächlich durch Bildung von Siliziumoxid-Spezies
kommt.
4.4.2 Strukturelle Untersuchungen
Für die strukturelle Charakterisierung des Ceroxid auf Lanthanoxid Seltenerdoxid-
Multilagen-Films zeigt Abb. 4.38 zugehörige Fluoreszenz- und Photoelektronen-
XSW-Daten in (111)-Bragg-Reflexion unter Verwendung von LaLα-, CeLα-, La3d-
und Ce3d-Sekundärsignalen bei einer Photonenenergie von 6,1 keV bzw. 3,35 keV.
Die Anpassung des LaLα-Fluoreszenz-Signals liefert eine kohärente Fraktion von
fLaLαc,(111) = 0,55 und eine kohärente Position von Φ
LaLα
c,(111) = 1,04. Die kohärente Frak-
tion ändert sich durch die Deposition von Ce2O3 auf La2O3 im Rahmen des Fehlers
nicht (vgl. Abschnitt 4.3). Die kohärente Position erfährt hingegen eine Abweichung
von ∆ΦLaLαc,(111) = 0,05. Dies ist möglicherweise auf eine vertikale Verschiebung des
gesamten Multilagen-Films durch die Reifung der Grenzfläche unter Zunahme der
Siliziumoxid-Spezies zurückzuführen.
Betrachtet man die kohärente Fraktion von fLa3dc,(111) = 0,80 und die kohärente Posi-
tion von ΦLa3dc,(111) = 1,07 anhand des La3d-Signals, ergibt sich im Gegensatz zu den
LaLα-XSW-Fluoreszenz-Daten ein vollkommen anderes Bild. Während die kohären-
te Position durch das Wachstum von Ce2O3 mit ∆Φc,(111) = 0,03 unter Berück-
sichtigung des Fehlers annähernd unverändert bleibt, nimmt die kohärente Frak-
tion um ∆fLaLαc,(111) = 0,10 zu (vgl. Abschnitt 4.3). Der Unterschied zwischen den
Fluoreszenz- und Photoelektronen-XSW-Daten des Lanthanoxid-Films im Selten-
erdoxid-Multilagen-Film beträgt damit unter Berücksichtigung von Nicht-Dipol-
Effekten von 0,08 in der kohärenten Fraktion ∆fc = 0,17. Dieser Sachverhalt deu-
tet darauf hin, dass die oberen Trilagen des La2O3-Films durch das Wachstum
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Abb. 4.38 XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung nach der dy-
namischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezogene Linien) unter
Verwendung der (a) Lα- und CeLα-Fluoreszenz und (b) von La3d- und
Ce3d-Photoelektronen in (111)-Bragg-Reflexion bei einer Photonenener-
gie von (a) 6,1 keV und (b) 3,35 keV nach dem Wachstum von 6Å Ce2O3
auf 1,8 nm Lanthanoxid, welches unter (5-Cl) präpariert wurde, bei einer
Substrattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 5× 10−7 mbar
von Ce2O3 eine extrem hohe Ordnung aufweisen, wie die kohärente Fraktion des
Photoelektronen-Signals zeigt, während die Trilagen an der Grenzfläche Kristal-
linität verlieren, sodass die Gesamtkristallinität des La2O3-Films, die durch die
Fluoreszenz-XSW-Daten beschrieben wird, konstant bleibt. Die Zunahme der Kris-
tallinität in den obersten Trilagen ist möglicherweise darauf zurückzuführen, dass
durch das Ce2O3-Wachstum Sauerstoff-Fehlstellen im La2O3-Film besetzt werden,
wie es z. B. von Wong et al. [159] für einen CeOx/La2O3-Multilagen-Film beobachtet
wurde.
Um einen vertieften Einblick in den Kristallinitätsgradienten des La2O3-Films nach
der Deposition von Ce2O3 zu erhalten, wurden quantitative XSW-Modellierungen
durchgeführt (siehe auch Kap. 2.5.1), die die Ausdringtiefe der La3d-Photoelektro-
nen mit einer kinetischen Energie von 2,5 keV in dem La2O3-Film berücksichtigen.
Die Abschwächung der La3d-Photoelektronen im Ce2O3-Film kann dabei vernach-
lässigt werden, da sämtliche Photoelektronen, die aus dem La2O3-Film emittiert
werden, eine identische Abschwächung von e−dCe2O3/λCe2O3 erfahren. Deswegen wer-
den die kohärente Fraktion und die kohärente Position des La3d-Photoelektronen-
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Sekundärsignals von dem Ce2O3-Film nicht beeinflusst. Die inelastische mittlere
freie Weglänge der La3d-Photoelektronen wurde mit Hilfe der Tanuma, Powell und
Penn TPP2M-Formel [73] zu λLa2O3(2,5 keV) = 3,95 nm berechnet. Erste XSW-
Modellierungen des La2O3-Films mit einer Schichtdicke von 1,8 nm zeigen jedoch,
dass dieser Wert zu groß ist um die Differenz zwischen den Fluoreszenz- und Pho-
toelektronen-XSW-Daten zu erklären. Dies ist in guter Übereinstimmung mit XPS-
Untersuchungen an Ceroxid-Filmen, die eine inelastische mittlere freie Weglänge der
Elektronen in Ceroxid aufweisen, die etwa die Hälfte des mit der TPP2M-Formel
berechneten Wertes beträgt [177]. Aus diesem Grund wurde für die weiteren XSW-
Modellierungen ein Wert von λLa2O3(2,5 keV)/2 angenommen und die Geometrie
des experimentellen Aufbaus an der Strahlführung BW1 (siehe Abschnitt 3.1) be-
rücksichtigt, welche zu einer weiteren Abschwächung des Photoelektronen-Signals
führt, da die Photoelektronen nicht senkrecht zur Oberfläche detektiert werden. Für
die Abschätzung des Kristallinitätsgradienten wurde ein La2O3-Film mit 6 O-La-O
Trilagen mit einem Trilagenabstand von 3,28Å angenommen, der der Volumen-
kristallstruktur entspricht. Geht man zusätzlich von einer individuellen Kristalli-
nität pro Trilage mit C aus, wie sie in Abb. 4.39 dargestellt ist, mit den Werten
CTL1 = 0, CTL2 = 0,01, CTL3 = 0,7, CTL4 = 1, CTL5 = 1, CTL6 = 1, wobei 0
absolute Unordnung und 1 perfekte Bixbyit-Kristallinität bedeutet, so erhält man
anhand der XSW-Modellierungen kohärente Fraktionen von fLa3d, theo.c,(111) = 0,72 und
fLaLα, theo.c,(111) = 0,55 mit einer entsprechenden Differenz in den kohärenten Positio-
nen von ∆Φtheo.c = 0,02. Der berechnete Unterschied in den kohärenten Fraktionen
und kohärenten Positionen stimmt unter Berücksichtigung der Unsicherheiten mit
den experimentell bestimmten Differenzen überein. Dies zeigt eindeutig auf, dass
die oberen Trilagen des La2O3-Films in der Seltenerdoxid-Multilagen-Struktur nach
dem Wachstum von Ce2O3 eine sehr hohe Kristallinität besitzen, während die Trila-
gen an der Grenzfläche eine sehr starke Unordnung aufweisen. Obwohl ∆f theo.c und
∆Φtheo.c in der XSW-Modellierung von dem angenommenen Trilagenabstand, der
Unordnung der einzelnen Trilagen und der Ausdringtiefe der La3d-Photoelektronen
abhängen, zeigt der Kristallinitätsgradient unabhängig von den gewählten Parame-
Abb. 4.39
Schematische Darstellung der zur
XSW-Modellierung des Kristalli-
nitätsgradienten im La2O3-Film
der Seltenerdoxid-Multilagen-
Struktur angenommen Trilagen-
Kristallinität C
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tern bei Übereinstimmung zwischen Modellierung und Experiment den folgenden
Verlauf. Die ersten Trilagen an der Grenzfläche sind amorph, während die oberen
Trilagen im La2O3-Film eine perfekte Bixbyit-Kristallinität aufweisen. Der Über-
gang von amorphen zu perfekt kristallinen Trilagen geschieht hierbei innerhalb von
ein bis zwei Trilagen, wie es schematisch in Abb. 4.39 dargestellt ist. Der Verlust der
Kristallinität der Trilagen an der Grenzfläche ist in guter Übereinstimmung mit den
spektroskopischen Ergebnissen der O1s-Analyse, die eine Reifung der Grenzfläche
offenbart.
Die Anpassung des CeLα- und Ce3d-Sekundärsignalverlaufs in Abb. 4.38 liefert ko-
härente Fraktionen und kohärente Positionen von fCeLαc,(111) = 0,50 und Φ
CeLα
c,(111) =
1,09 für das Fluoreszenz-Signal und fCe3dc,(111) = 0,63 und ΦCe3dc,(111) = 1,08 für das
Photoelektronen-Signal. Anhand der CeLα-Fluoreszenz-XSW-Daten lässt sich fest-
stellen, dass der Ce2O3-Film eine vergleichbare Kristallinität aufweist, wie die ge-
mittelte Kristallinität über den gesamten La2O3-Film, da sich die kohärenten Frak-
tionen der Fluoreszenz-Messungen lediglich um ∆fc,(111) = 0,05 unterscheiden. Im
Vergleich zum Wachstum von Ceroxid-Filmen auf Si(111) (siehe Abschnitt 4.2.2
und 4.2.5) ist die Kristallinität des Ce2O3-Films mit einer Schichtdicke von 6Å auf
La2O3 jedoch von geringer Qualität. Betrachtet man die kohärenten Fraktionen und
die kohärenten Positionen des CeLα-Signals im Vergleich zum Ce3d-Signal unter
Berücksichtigung von Nicht-Dipol-Effekten von 0,08, so ergibt sich eine Differenz
von ∆fc,(111) = 0,05 und ∆Φc,(111) = 0,01. Da die Unterschiede unter Berücksichti-
gung der Fehler für die kohärenten Fraktionen, die kohärenten Positionen und des
Nicht-Dipol-Beitrages sehr gering sind, ist davon auszugehen, dass es zu keinem
nennenswerten Einbau von Cer im La2O3-Gitter an der Grenzfläche kommt. Da die
oberen Lagen des Lanthanoxid-Films eine hohe Ordnung aufweisen, müsste die ko-
härente Fraktion des CeLα-Signals ansonsten einen höheren Wert aufweisen. Zudem
ist auch die kohärente Position von ΦCeLαc,(111) = 1,09 ein Indiz dafür, dass sich die
mittlere Verteilung der Cer-Atome oberhalb des La2O3-Films befindet, da sie einen
höheren Wert aufweist als die zugehörigen kohärenten Positionen der inelastischen
Sekundärsignale LaLα und La3d für Lanthan.
Das Verhalten des Chlors während des Wachstums von 6Å Ce2O3 auf dem La2O3-
Film wurde mit Hilfe von Cl1s-XSW-Messungen in (111)-Bragg-Reflexion und Cl1s-
XPS-Untersuchungen, welche in Abb. 4.40 dargestellt sind, aufgeklärt. Die integrale
Intensität des Cl1s-Photoelektronen-Signals nach dem Wachstum des Seltenerdoxid-
Multilagen-Films beträgt (80±2)% der Intensität der Chlor-passivierten Cl/Si(111)-
(1 × 1). Da die Cl1s-Intensität nach dem Wachstum des La2O3-Films (79 ± 2)%
betrug (vgl. Abschnitt 4.3) und es demnach zu keiner weiteren Abschwächung des
Cl1s-Photoelektronen-Signals kommt, kann gefolgert werden, dass das Chlor beim
Wachstum von Ce2O3 auf La2O3 bei einer Substrattemperatur von 500℃ und einem
Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 mbar im Gegensatz zum Wachstum
auf Si(111) bei Präparationsbedingungen (5-Cl) an die Oberfläche segregiert. Dies
wird durch die Cl1s-XSW-Messungen in Abb. 4.40 (b) bestätigt, die eine kohärente
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Abb. 4.40 (a) Cl1s-XPS-Daten normiert auf die Primärintensität und die Integra-
tionszeit und (b) XSW-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpas-
sung nach der dynamischen Theorie der Röntgenbeugung (durchgezoge-
ne Linien) unter Verwendung von Cl1s-Photoelektronen in (111)-Bragg-
Reflexion jeweils aufgenommen bei einer Photonenenergie von 3,35 keV
vor und nach dem Wachstum von 1,8 nm Lanthanoxid und 6Å Ce2O3 bei
einer Substrattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrund-
druck von pO2 = 5×10−7 mbar auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1×1)
Fraktion und kohärente Position von fCl1sc,(111) = 0,53 und ΦCl1sc,(111) = 0,62 aufweisen.
Die gleichzeitige Veränderung der kohärenten Fraktion und der kohärenten Position
gegenüber den Werten vor dem Ce2O3-Wachstum (siehe Abschnitt 4.3) deuten auf
einen erneuten Bindungsplatzwechsel des Chlors hin. Dies wird durch den Vergleich
mit der kohärenten Fraktion und der kohärenten Position von fCl1sc,(111)(1-Cl) = 0,55
und ΦCl1sc,(111)(1-Cl) = 0,67 für das Wachstum von 5 Trilagen Ce2O3 unter Präpara-
tionsbedingungen (1-Cl) (siehe Abschnitt 4.2.5.1) weiter bestärkt, welches eben-
falls zu einer Segregation des Chlors an die Oberfläche führt. Die kohärenten Frak-
tionen unterscheiden sich im Rahmen des Fehlers nicht. Für einen Vergleich der
kohärenten Positionen müssen die unterschiedlichen Schichtdicken der Filme be-
rücksichtigt werden. Geht man für das Ce2O3-Wachstum von einer vertikalen Git-
terfehlanpassung von 5,9% (siehe Abschnitt 4.2.2) und für das La2O3-Wachstum
von einer vertikalen Gitterfehlanpassung von 4,6% (siehe Abschnitt 4.3) gegenüber
dem Si(111)-Netzebenenabstand aus, so ergibt sich eine Veränderung der kohärenten
Position aufgrund der unterschiedlichen Schichtdicken des (1-Cl)-Ce2O3-Films und
des Seltenerdoxid-Multilagen-Films, wobei die kohärente Position des Chlors für den
Multilagen-Film um ∆Φc,(111) = 0,099 gegenüber dem (1-Cl)-Ce2O3-Film erhöht ist
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(6TLLa2O3 ·0,046+2TLCe2O3 ·0,059−5TLCe2O3 ·0,059 = 0,099). Die experimentellen
Daten weisen jedoch einen Unterschied von ∆Φc,(111) = −0,05 auf, der selbst unter
Berücksichtigung von Schichtdickenfehlern im Bereich von einer Trilage zu stark von
der berechneten Verschiebung der kohärenten Position ∆Φc,(111) = 0,099 abweicht.
Wenn man jedoch davon ausgeht, dass das Ce2O3 die laterale Gitterkonstante des
vollständig relaxierten Lanthanoxids beim Wachstum annimmt, ergibt sich eine ver-
tikale Gitterfehlanpassung des Ceroxids von 3,8% und dadurch lässt sich unter Be-
rücksichtigung der Schichtdickenfehler der experimentell beobachtete Unterschied in
den kohärenten Positionen von ∆Φc,(111) = −0,05 erklären. Es kann demnach ver-
mutet werden, dass das Chlor beim Wachstum des Seltenerd-Multilagen-Films die
gleiche atomare Verteilung an der Ce2O3-Oberfläche annimmt wie beim Wachstum
von Ce2O3 unter Präparationsbedingungen (1-Cl).
Da es beim Ceroxid-Wachstum auf Lanthanoxid unter Präparationsbedingungen (5-
Cl) zur Segregation des Chlors an die Oberfläche kommt, während sich das Chlor
bei identischen Wachstumsbedingungen bei der Deposition von Ce2O3auf Si(111)
als interfactant verhält, konnte somit gezeigt werden, dass es beim Verhalten des
Chlors nicht nur auf das Verhältnis zwischen Sauerstoffhintergrunddruck und Cer-
Fluss während des Wachstums ankommt sondern auch auf die chemische Bindung
des Chlors (Cl-Si, bzw. Cl-La2O3) vor der Deposition von Ce2O3.
Zum Abschluss des Kapitels soll noch einmal auf die spektroskopischen Ergebnis-
se des Ce3d-XPS-Spektrums in Abb. 4.36 eingegangen werden, da es unerwartet
den Ce3+-Oxidationszustand des Ceroxid-Films in der Seltenerdoxid-Multilagen-
Struktur aufweist. Für die Deposition von ultradünnen Ceroxid-Filmen auf Silizi-
um ist bekannt, dass Ceroxid zunächst im Ce3+-Oxidationszustand (Ce2O3) wächst
und mit zunehmender Schichtdicke in den Ce4+-Oxidationszustand (CeO2) über-
geht, wobei die ersten Lagen an der Grenzfläche im Ce2O3-Zustand verbleiben [146].
Dies ist darauf zurückzuführen, dass Cer die Bildung von Silikat und Siliziumoxid
an der Grenzfläche katalysiert [3, 10, 28]. Da das Wachstum von Ceroxid in der
Seltenerdoxid-Multilagen-Struktur jedoch auf dem La2O3-Film stattgefunden hat,
sollte es keinen direkten Kontakt mehr zum Si(111) Substrat besitzen und deshalb
der Verlust von Sauerstoff an Siliziumoxid und Silikat nicht auftreten. Interessan-
terweise weist Ceroxid unter den identischen Wachstumsbedingungen auf Ru(0001)
einen sehr viel höheren Oxidationszustand auf (siehe Kapitel 5). Deshalb stellt sich
die Frage, weshalb Ceroxid auf La2O3 den Ce3+-Oxidationszustand besitzt, wäh-
rend es auf Ru(0001) sehr leicht oxidiert werden kann. Möglicherweise ist die sehr
geringe Gitterfehlanpassung von C-Typ Ce2O3(a = 11,16Å) [66] und C-Typ La2O3
(a = 11,36Å) [26], welche den Ceroxid-Film in ein pseudomorphes Wachstum in der
Ce2O3-Kristallstruktur drängt, eine der treibenden Faktoren. Andererseits könnte es
auch möglich sein, dass ultradünne Ceroxid-Filme intrinsisch nur in der Ce2O3-Phase
stabil sind.
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass Seltenerdoxid-Multilagen-Filme beste-
hend aus einem La2O3-Film, der auf Chlor-passiviertem Si(111) abgeschieden wird,
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und einem Ce2O3-Film epitaktisch erfolgreich realisiert werden können. Durch die
Deposition des Ce2O3-Films kommt es zur Reifung der Grenzfläche zwischen Silizi-
um und Lanthanoxid hauptsächlich unter Bildung von Siliziumoxid. Dabei nimmt
die Kristallinität der Grenzflächen-nahen La2O3-Trilagen drastisch ab, während die
obersten Trilagen des La2O3-Films perfekte Ordnung annehmen, sodass sich ein
deutlicher Kristallinitätsgradient im Lanthanoxid-Film ausbildet. Die kristalline Qua-
lität des Ce2O3-Films entspricht dabei der mittleren Kristallinität des La2O3-Films
und es kommt zu keiner nennenswerten Durchmischung an der Grenzfläche zwi-
schen Lanthanoxid und Ceroxid. Durch die Deposition von Ceroxid kommt es zur
Segregation des Chlors an die Oberfläche des Ce2O3-Films, wobei das Chlor die
gleiche atomare Verteilung annimmt wie beim Wachstum von Ce2O3 auf Si(111)
unter Präparationsbedingungen (1-Cl). Dementsprechend hat nicht nur das Ver-
hältnis zwischen Sauerstoffhintergrunddruck und Cer-Fluss während des Wachstums
einen Einfluss auf das Verhalten des Chlors sondern auch die chemische Bindung des
Chlors vor der Deposition von Ce2O3.
4.5 Charakterisierung von Seltenerdoxid-Filmen mit
Schichtdicken im Bereich einiger Nanometer mit
Hilfe von XRD und GIXRD
Nachdem in den vorherigen Abschnitten des Kapitels 4 das anfängliche Adsorbat-
modifizierte Wachstum von ultradünnen Seltenerdoxid-Filmen auf Si(111) mit Hilfe
von XSW und XPS charakterisiert wurde, soll in diesem Abschnitt das fortgeschrit-
tene Wachstum der Seltenerdoxid-Filme im Schichtdickenbereich einiger Nanometer
mit Hilfe von Röntgenbeugung untersucht werden. Die Methode der Röntgenbeu-
gung wird gewählt, da XSW zur Charakterisierung von Seltenerdoxid-Filmen mit
mehreren Nanometern Schichtdicke nicht geeignet ist. Aufgrund der unterschiedli-
chen Gitterkonstanten von Film und Silizium-Substrat weist eine XSW-Messung bei
einer Vielzahl von Ox-RE-Ox Seltenerdoxid-Trilagen eine geringe kohärente Frakti-
on auf (vgl. auch Abschnitt 2.5.1) und es ist somit kaum möglich auf die kristalli-
ne Qualität der Seltenerdoxid-Filme zu schließen. Aus diesem Grund ist die Rönt-
genbeugung der Methode der Stehenden Röntgenwellenfelder im Schichtdickenbe-
reich von mehreren Nanometern deutlich überlegen und liefert zusätzlich komple-
mentäre Erkenntnisse über die Seltenerdoxid-Filme. Die Ergebnisse zur spekularen
Beugung und Röntgenreflektometrie der Präparationsbedingungen (1) und (1-Cl)
wurden teilweise in Phys. Rev. B [102] veröffentlicht. Weitere Experimente zum
Ceroxid-Wachstum sind in Zusammenarbeit mit Jan Höcker während seiner Mas-
terarbeit [178] durchgeführt worden.
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4.5.1 Reziproke Gitterkarte
Zunächst zeigen Abbildungen 4.41 und 4.42 Ausschnitte aus den reziproken Git-
terkarten in l- und k-Richtung für Silizium, CeO2, c-Ce2O3 (Bixbyit) und a-Ce2O3
(hexagonal) bzw. für Silizium, c-La2O3 (Bixbyit) und a-La2O3 (hexagonal), welche
nach der kinematischen Beugungstheorie berechnet wurden. Die zugehörigen Kris-
tallstrukturen und Gitterkonstanten sind in Tab. 4.7 zusammengefasst. Der reziproke
Raum ist unter Verwendung der Oberflächenkoordinaten von Si(111) aufgespannt,
wobei ein reziproker Gittervektor unter Verwendung der Millerschen Indizes (hkl)
und der reziproken Basisvektoren b∗ wie folgt gegeben ist:
G(hkl) = hb∗1 + kb∗2 + lb∗3 (4.1)
mit
b∗1 =
2
3[1,1,− 2]
2pi
ao
, b∗2 =
2
3[−1,2,− 1]
2pi
ao
, b∗3 = [1,1,1]
2pi
ao
(4.2)
und
b∗1 = 1,889 Å−1, b∗2 = 1,889 Å−1, b∗3 = 2,004 Å−1. (4.3)
Die Si-Reflexe sind in der Karte zusätzlich in reziproken Volumenkoordinaten ange-
geben. Für Ceroxid sind neben den Reflexen für Typ-A orientiertes Ceroxid, welches
eine identische kristallographische Ausrichtung zum Si-Substrat aufweist, ebenfalls
die zugehörigen Reflexe für die sogenannte Typ-B Orientierung angegeben, die aus
einem Stapelfehler an der Grenzfläche resultiert und einer Drehung um 180 ° zur
Si-Oberfläche entspricht ([1¯, 1, 0]Film ‖ [1, 1¯,0]Substrat). Die gelben in der Karte einge-
zeichneten Bereiche markieren die untersuchten Bereiche des reziproken Raumes.
Element/Verbindung Kristallstruktur Raumgruppe Gitterkonstante
Silizium Diamant Fd3¯m, Nr. 227 a = 5,431Å
CeO2 Fluorit Fm3¯m, Nr. 225 a = 5,411Å [37]
Ce2O3 Bixbyit Ia3¯, Nr. 206 a = 11,16Å [66]
Ce2O3 hexagonal P 3¯m1, Nr. 164
a = 3,89Å
[26]
c = 6,07Å
La2O3 Bixbyit Ia3¯, Nr. 206 a = 11,36Å [26]
La2O3 hexagonal P 3¯m1, Nr. 164
a = 3,9372Å
[26]
c = 6,1295Å
Tabelle 4.7 Kristallstrukturen, Raumgruppen und Gitterkonstanten von Silizium,
CeO2, Ce2O3 und La2O3
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Abb. 4.41 Ausschnitt der reziproken Gitterkarte berechnet nach der kinematischen
Beugungstheorie für Silizium, CeO2 (Fluorit), c-Ce2O3 (Bixbyit) und a-
Ce2O3 (hexagonal) entlang der l- und k-Richtung in Oberflächenkoor-
dinaten für Si(111). Die Silizium-Reflexe sind zusätzlich in reziproken
Volumenkoordinaten angegeben. Zusätzlich sind für CeO2 und c-Ce2O3
die Reflexe, welche aus der jeweiligen B-Orientierung resultieren, dar-
gestellt. Die gelben Balken kennzeichnen die untersuchten Bereiche des
(00l)-CTRs in spekularer Beugungsgeometrie und des (01l)-CTRs in Beu-
gung unter streifendem Einfall (GIXRD).
Um dem Leser einen schnellen Vergleich zu den lateralen und vertikalen Gitterkon-
stanten der (111)-Oberflächeneinheitszelle von Silizium, CeO2, c-Ce2O3 und c-La2O3
in der folgenden Diskussion der Röntgenbeugungsergebnisse zu erleichtern, sind in
Tab. 4.8 die entsprechenden Werte zusammengefasst.
4.5.2 Einfluss des Sauerstoffhintergrunddrucks, der
Wachstumsrate und der Chlor-Passivierung auf die
kristalline Qualität und die strukturellen Eigenschaften von
Ceroxid-Filmen
Dieser Abschnitt beleuchtet die kristalline Qualität und die strukturellen Eigen-
schaften der Ceroxid-Filme im Schichtdickenbereich von einigen Nanometern, wel-
che bei 500℃ gewachsen wurden, in Abhängigkeit des verwendeten Sauerstoffhin-
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Abb. 4.42 Ausschnitt der reziproken Gitterkarte berechnet nach der kinematischen
Beugungstheorie für Silizium, c-La2O3 (Bixbyit) und a-La2O3 (hexago-
nal) entlang der l- und k-Richtung in Oberflächenkoordinaten für Si(111).
Die Silizium-Reflexe sind zusätzlich in reziproken Volumenkoordinaten
angegeben. Zusätzlich sind für c-La2O3 die Reflexe, welche aus der je-
weiligen B-Orientierung resultieren, dargestellt. Die gelben Balken kenn-
zeichnen die untersuchten Bereiche des (01l)-CTRs in Beugung unter
streifendem Einfall (GIXRD).
Element/Verbindung laterale Gitterkonstante a‖ vertikale Gitterkonstante a⊥
Silizium 3,840Å 3,136Å
CeO2 3,826Å 3,124Å
c-Ce2O3 3,946Å 3,222Å
c-La2O3 4,016Å 3,279Å
Tabelle 4.8 Laterale und vertikale Gitterkonstanten der (111)-Oberflächeneinheits-
zelle von Silizium, CeO2, c-Ce2O3 und c-La2O3. Für die Bixbyit-
Kristallstrukturen sind die Werte in Bezug auf die halbe Gitterkonstante
(a/2) angegeben.
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tergrunddrucks im Bereich von pO2 = 1 × 10−7 mbar bis pO2 = 5 × 10−7 mbar und
der Wachstumsrate. Zusätzlich wird die Auswirkung der Chlor-Passivierung auf die
Kristallinität der Filme und auf die Schichtdicke der amorphen Grenzfläche zwischen
Ceroxid-Film und Silizium-Substrat untersucht.
4.5.2.1 Oxidationszustand
Bevor die Ergebnisse der Röntgenbeugung im Folgenden besprochen werden, wird
zunächst auf den Oxidationszustand der untersuchten Ceroxid-Filme mit Schichtdi-
cken von mehreren Nanometern eingegangen. Im Abschnitt 4.2 konnte für ultradün-
ne Ceroxid-Filme gezeigt werden, dass sie ausschließlich den Ce3+-Oxidationszustand
aufweisen. Es ist jedoch bekannt [146], dass der Oxidationszustand mit zunehmen-
der Schichtdicke ansteigt. So konnten eigene XPS-Untersuchungen (Daten nicht
gezeigt) belegen, dass bei Wachstum unter einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 1 × 10−7 mbar ((1) und (1-Cl)) der reine Ce2O3-Oxidationszustand bis zu
einer Schichtdicke von etwa 3 nm vorherrscht. Bei einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 5 × 10−7 mbar ((5) und (5-Cl)) wird bei einer Schichtdicke von 10 nm
bereits ein Oxidationszustand von CeO1,9 erreicht. Da zu den meisten mit XRD
untersuchten Ceroxid-Filmen keine in-situ XPS-Untersuchungen vorliegen, muss im
Folgenden davon ausgegangen werden, dass Ceroxid-Filme bis zu einer Schichtdi-
cke von etwa 3 nm im Ce2O3-Oxidationszustand vorliegen und es mit zunehmen-
der Schichtdicke in Abhängigkeit des zum Wachstum verwendeten Sauerstoffhinter-
grunddrucks zu einer Erhöhung des Oxidationszustandes kommt. Dabei nimmt der
Oxidationszustand bei einem höheren Sauerstoffhintergrund mit der Schichtdicke
wahrscheinlich schneller zu als bei einem niedrigeren Sauerstoffhintergrunddruck.
Weiterhin sei darauf hingewiesen, dass die XRD-Untersuchungen unter ambienten
Bedingungen stattfanden. Die Ceroxid-Filme wurden jedoch nicht immer mit einer
Silizium-Schutzschicht versehen, sodass es zu einer Nachoxidation unter ambienten
Bedingungen gekommen ist, die den Oxidationszustand der Filme nachträglich er-
höhte.
4.5.2.2 Spekulare Beugung
Zunächst wird die kristalline Qualität der Ceroxid-Filme mit Hilfe der spekula-
ren Beugung untersucht. Abb. 4.43 zeigt den (00l)-CTR in der Umgebung des
Si(111)B-Reflexes‡ sowie Röntgenreflektometrie-Daten eines Ceroxid-Films, welcher
auf nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 1 × 10−7 mbar (1) gewachsen wurde und anschließend mit einer amorphen
Silizium-Schutzschicht versehen wurde, um den Ceroxid-Film vor Verunreinigun-
gen und nachträglicher Oxidation zu schützen. Aus der Lage des Bragg-Peaks des
Ceroxid-Films in Abb. 4.43 (a) kann ein Gitterebenenabstand von 3,28Å abgeleitet
‡Der Index B bezeichnet im Folgenden Volumenkoordinaten
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Abb. 4.43 (a) (00l)-CTR und (b) Röntgenreflektometrie (XRR) Daten (offene Sym-
bole) und theoretische Anpassung (durchgezogene Linien) nach dem
Wachstum von 6,5 nm Ceroxid bei einer Wachstumsrate von 2,2 Å/min
auf nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) bei einer Substrattemperatur von
500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar
(Präparationsbedingungen (1)) und dem anschließenden Aufbringen ei-
ner amorphen Silizium-Schutzschicht (capping). Die Kurven in (b) sind
der Übersichtlichkeit halber vertikal verschoben. (nach [102])
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werden, der 1,8% größer ist als der vertikale O0,75-Ce-O0,75 Trilagenabstand für Cer-
oxid in der Volumen-Bixbyit-Kristallstrukter (vgl. Tab. 4.8). Der mittlere reziproke
Abstand der Periodizität der Schichtdickenoszillationen (fringes) der gebeugten In-
tensität ergibt eine kristalline Schichtdicke des Ceroxid-Films von 5,1 nm.
Die quantitative Anpassung der XRD-Daten (durchgezogene Linie in Abb. 4.43 (a))
wurde von der AG Wollschläger (Universität Osnabrück) nach der kinematischen
Beugungstheorie durchgeführt und berücksichtigt eine Phasenverschiebung zwischen
den gebeugten Wellen des kristallinen Ceroxid-Films und des Silizium-Substrats auf-
grund einer eventuell vorhandenen amorphen Schicht an der Grenzfläche. Diese führt
aufgrund von Interferenzeffekten zu einer Asymmetrie des Ceroxid-Bragg-Peaks und
einer generellen Modulation der Intensitätsoszillationen [179]. Es ergibt sich aus der
Anpassung eine amorphe Grenzflächenschicht von 1,7 nm.
Untermauert wird die XRD-Analyse durch die XRR-Untersuchung des Ceroxid-
Films in Abb. 4.43 (b). Die Anpassung der Daten wurde erneut von der AG Woll-
schläger vorgenommen. Um die Oszillationen im XRR-Signal anzupassen, wurden
die folgenden drei Schichten angenommen: 30 nm Silizium-Schutzschicht, 4,8 nm Cer-
oxid und 1,4 nm Silikat. Die dünnste Schicht führt dabei zu der langsamsten Oszil-
lation, die von den schnelleren Oszillationen der dickeren Schichten überlagert wird.
Sowohl die XRR- als auch die XRD-Analyse zeigen einen erheblichen Anteil der
amorphen Grenzflächenschicht an der Gesamtschichtdicke des Ceroxid-Films.
Diese amorphe Schicht an der Grenzfläche kann durch das Wachstum von Cer-
oxid auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) drastisch reduziert werden, wie die
quantitative XRD-Analyse des (00l)-CTRs in der Nähe von l = 1 für die Präpara-
tionsbedingungen (1-Cl) in Abb. 4.44 im Vergleich zur XRR-Analyse (Daten nicht
gezeigt) im Folgenden belegt. Aus der theoretischen Anpassung des (00l)-CTRs der
AG Wollschläger ergibt sich für die vertikale Gitterkonstante ein Wert von 3,27Å
und eine kristalline Schichtdicke von 5,9 nm. Vergleicht man die kristalline Schichtdi-
cke mit der aus XRR bestimmten Gesamtschichtdicke des Ceroxid-Films von 6,1 nm,
so stimmen die Schichtdicken im Bereich des Fehlers überein. Daraus kann gefolgert
werden, dass eine amorphe Grenzfläche durch die Chlor-Passivierung erfolgreich un-
terdrückt wird.
Die vertikale Gitterkonstante stimmt im Rahmen des Fehlers mit dem Wert für
(1) überein. Somit hat die Chlor-Passivierung bei einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 1× 10−7 mbar keinen Einfluss auf die vertikale Gitterkonstante. Berech-
net man mit Hilfe der Elastizitätstheorie [103] und der elastischen Konstanten für
voll oxidiertes CeO2 [104] (wie bereits in Abschnitt 4.2.2) die vertikale Gitterkon-
stante der Bixbyit-Kristallstruktur unter Berücksichtigung der in Abschnitt 4.5.2.4
bestimmten lateralen Verspannung des Ceroxid-Films, so ergibt sich ein Wert von
(3,30 ± 0,01)Å. Da die hexagonale Ce2O3-Phase nicht beobachtet wird, wie später
mit Hilfe von GIXRD gezeigt wird, ist aufgrund der großen vertikalen Gitterkon-
stante zusammen mit dem für die Schichtdicke und für die Präparationsbedingun-
gen zu erwartenden sehr niedrigen Oxidationszustand zunächst davon auszugehen,
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Abb. 4.44 (00l)-CTR-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung (durch-
gezogene Linie) nach demWachstum von 6,1 nm Ceroxid bei einer Wachs-
tumsrate von 1,4 Å/min auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1×1) bei einer
Substrattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 1 × 10−7 mbar (Präparationsbedingungen (1-Cl)) und dem
anschließenden Aufbringen einer amorphen Silizium-Schutzschicht (cap-
ping)
dass sowohl für (1) und (1-Cl) die Ceroxid-Filme in der Bixbyit-Kristallstruktur
vorliegen als auch der (1)-Ceroxid-Film die gleiche laterale Verspannung wie der
(1-Cl)-Ceroxid-Film aufweist.
Um zu überprüfen, ob die Grenzfläche bei der Exposition des Ceroxid-Films an am-
bienten Bedingungen stabil ist oder einem Reifungsprozess unterliegt, zeigt Abb. 4.45
den (00l)-CTR in der Nähe von l = 1 für die Präparationsbedingungen (1-Cl), wo-
bei der Film nicht mit einer Silizium-Schutzschicht geschützt ist. Aus der relativen
Lage des Ceroxid-Reflexes zum Si(111)-Bragg-Reflex ergibt sich eine vertikale Git-
terkonstante von 3,13Å, die innerhalb des Fehlers mit dem Wert für CeO2 (siehe
Tab. 4.8) übereinstimmt. Die Diskrepanz zur Präparationsbedingung (1-Cl) mit
Silizium-Schutzschicht (vgl. Abb. 4.44), die eine sehr viel höhere vertikale Gitter-
konstante zeigt, ist darauf zurückzuführen, dass aufgrund der fehlenden Silizium-
Schutzschicht der Ceroxid-Film unter ambienten Bedingungen nachoxidiert ist. Die-
ses wurde mit Hilfe von in-situ und ex-situ Photoelektronenspektroskopie am O1s-
und Ce3d-Niveau bestätigt und es konnte ein Oxidationszustand von CeO1,5 in-
situ und CeO1,90 nach der Exposition an ambienten Bedingungen bestimmt werden
(Daten nicht gezeigt). Die von der AG Wollschläger durchgeführte theoretische An-
passung des (00l)-CTRs liefert eine kristalline Schichtdicke von 2,5 nm und eben-
falls eine drastisch reduzierte amorphe Grenzflächenschicht von lediglich 0,4 nm.
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Abb. 4.45 (00l)-CTR-Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung (durch-
gezogene Linie) nach demWachstum von 2,9 nm Ceroxid bei einer Wachs-
tumsrate von 1,0 Å/min auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1×1) bei einer
Substrattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 1× 10−7 mbar (Präparationsbedingungen (1-Cl))
Unter Berücksichtigung der Fehler kann davon ausgegangen werden, dass es an
der Grenzfläche zu keinen nennenswerten Reifungsprozessen bei der Exposition des
Ceroxid-Films an ambienten Bedingungen kommt. Der Ceroxid-Film unterliegt da-
bei lediglich einer Nachoxidation, wobei es zu einer Verringerung der vertikalen
Gitterkonstante kommt. Zusätzlich wurde für die (1-Cl)-Proben im Vergleich zur
(1)-Probe eine reduzierte Wachstumsrate ((1): 2,2 Å/min und (1-Cl): 1,4 Å/min bzw.
1,0 Å/min) gewählt. Dieses Vorgehen erlaubt es, kinetische Effekte, die die Grenzfläche
der Chlor-passivierten Probe (1-Cl) stabilisieren, zu reduzieren, sodass der eigentli-
che Effekt der Chlor-Passivierung näher untersucht werden konnte. Der Einfluss der
kinetischen Effekte wird näher in Abschnitt 4.5.2.3 dargestellt werden.
Es konnte somit gezeigt werden, dass die Chlor-Passivierung die Bildung einer amor-
phen Grenzfläche für die Präparationsbedingung (1-Cl) erfolgreich unterdrückt.
Bei der Exposition des Ceroxid-Films an ambienten Bedingungen kommt es trotz
Nachoxidation des Ceroxid-Films zu keinem Reifungsprozess der Grenzfläche.
Für analoge XRD-Untersuchungen bei erhöhtem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5 × 10−7 mbar während des Ceroxid-Wachstums zeigt Abb. 4.46 (00l)-CTR-
Daten in der Umgebung von l = 1 für die Präparationsbedingungen (5) und (5-Cl)
für vergleichbare Schichtdicken. Die Ceroxid-Filme wurden vor dem Ausschleusen
aus dem UHV nicht mit einer Silizium-Schutzschicht versehen, sodass es wieder zu
einer Nachoxidation der Ceroxid-Filme kommen kann. Qualitativ ist sofort ein enor-
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Abb. 4.46 (00l)-CTR Daten (offene Symbole) und theoretische Anpassung (durch-
gezogene Linie) nach demWachstum von 3,8 nm Ceroxid bei einer Wachs-
tumsrate von 0,8 Å/min auf nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) (5) und
Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1) (5-Cl) bei einer Substrattem-
peratur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 =
5× 10−7 mbar
mer Unterschied zwischen den beiden Präparationsbedingungen zu erkennen. Wäh-
rend der (00l)-CTR für Präparationsbedingung (5-Cl) stark ausgeprägte Schichtdi-
ckenoszillationen zeigt, bleiben diese Intensitätsoszillationen für das nicht passivierte
Wachstum (5) komplett aus und es ist lediglich ein Ceroxid-Bragg-Reflex als Schul-
ter bei l ≈ 0,95 zu vermuten. Zusammen deutet dies für Präparationsbedingung (5)
auf einen Ceroxid-Film mit einer vertikal größeren Gitterkonstante als Silizium hin,
der eine äußerst schlechte kristalline Qualität und hohe Rauigkeiten aufweist und so-
mit hauptsächlich amorph ist. Im Gegensatz dazu zeigt die quantitative Analyse der
AG Wollschläger für die XRD-Daten des Chlor-passivierten Ceroxid-Wachstums (5-
Cl) eine kristalline Schichtdicke von 3,5 nm mit einer vertikalen Gitterkonstante von
3,16Å und einer fast vernachlässigbaren amorphen Grenzflächenschicht von 0,3 nm
Schichtdicke. Der Wert für die vertikale Gitterkonstante, welcher zwischen demWert
für die Volumenkristallstruktur von CeO2 und c-Ce2O3 liegt (vgl. Tab. 4.8), ist er-
neut auf die Nachoxidation des Ce2O3-Films unter ambienten Bedingungen zurück-
zuführen.
Es konnte somit auch für einen Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5×10−7 mbar
während des Ceroxid-Wachstums und der nachträglichen Exposition des Ceroxid-
Films an ambienten Bedingungen gezeigt werden, dass die Chlor-Passivierung trotz
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Nachoxidation zu einer Unterdrückung der amorphen Grenzflächenschicht, die le-
diglich in der Größenordnung von einer Trilage liegt, führt.
4.5.2.3 Auswirkungen des Verhältnisses von Cer-Fluss zu
Sauerstoffhintergrunddruck
Um die Auswirkungen des Verhältnisses von Cer-Fluss zu Sauerstoffhintergrund-
druck während des Wachstums von Ceroxid auf die kristalline Qualität der Ceroxid-
Filme zu bestimmen, wurden Ceroxid-Filme der Präparationsbedingungen (1), (1-
Cl), (5) und (5-Cl) bei einer um etwa verdopppelten Wachstumszeit von 90min
und entsprechendem reduzierten Cer-Fluss gewachsen und anschließend mit Hilfe
von XRD untersucht. Die Wachstumsrate der bis jetzt diskutierten Ceroxid-Filme
lag bei 0,8 Å/min bis 2,2 Å/min, während die Wachstumsrate der im Folgenden ana-
lysierten Ceroxid-Filme deutlich reduziert ist und im Bereich von (0,5 ± 0,2) Å/min
liegt. Eine genauere Wachstumsrate kann nicht angegeben werden, da keine XRR-
Ergebnisse zu den untersuchten Ceroxid-Filmen vorliegen. Vor dem Ausschleusen
aus dem UHV wurden die Ceroxid-Filme nicht durch eine Schutzschicht vor einer
Nachoxidation geschützt.
Abb. 4.47 zeigt hierzu den (00l)-CTR in der Nähe von l = 1 für die Präparations-
bedingungen (1) und (1-Cl) bei reduzierter Wachstumsrate. Ein Vergleich mit den
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Abb. 4.47 (00l)-CTR Daten nach dem Wachstum von Ceroxid mit einer verringer-
ten Wachstumsrate auf nicht passiviertem Si(111)-(7×7) (1) und Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1×1) (1-Cl) bei einer Substrattemperatur von
500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1× 10−7 mbar
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spekularen Beugungs-Ergebnissen der (1)- und (1-Cl)-Ceroxid-Filme aus Abb. 4.43,
Abb. 4.44 und Abb. 4.45, welche bei höherer Wachstumsrate abgeschieden wur-
den, offenbart für (1) sofort die schlechtere kristalline Qualität des Ceroxid-Films
bei geringerer Wachstumsrate, da die Schichtdickenoszillationen nur sehr schwach
ausgeprägt sind. Dies deutet auf hohe Rauigkeiten an den Grenzflächen hin. Für
die kristalline Schichtdicke ergibt sich ein Wert von 3,3 nm. Da der Ceroxid-Bragg-
Reflex nicht von dem Si(111)B-Reflex zu trennen ist, ist davon auszugehen, dass die
vertikale Ceroxid-Gitterkonstante der des Siliziums entspricht. Auch der (1-Cl)-
Ceroxid-Film zeigt bei geringerer Wachstumsrate andere Charakteristika. Trotz der
ausgeprägten Schichtdickenoszillationen, die auf eine hohe kristalline Qualität des
Films hindeuten, sind die Abstände der Oszillationen nicht äquidistant und weisen
auf zwei lateral koexistierende Ceroxid-Phasen CeO2 und CeO2−δ hin, wobei die
CeO2−δ-Phase Sauerstoff-Fehlstellen enthält. Dies wird auch für Praseodymoxid-
Filme auf Si(111) beobachtet [180].
Für die Ceroxid-Filme der Präparationsbedingungen (5) und (5-Cl), welche bei ver-
ringerter Wachstumsrate deponiert wurden, zeigt Abb. 4.48 erneut den (00l)-CTR
in der Nähe von l = 1. Während sich der Verlauf der gebeugten Intensität für (5)
im Vergleich zu Abb. 4.46 nicht merklich ändert, ist der Unterschied für (5-Cl) sehr
deutlich ausgeprägt. Im Gegensatz zu (5-Cl) in Abb. 4.46 treten für das niedrigere
Verhältnis von Cer-Fluss zu Sauerstoffhintergrunddruck keine Schichtdickenoszilla-
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Abb. 4.48 (00l)-CTR Daten (offene Symbole) und Gauß-Anpassung (durchgezo-
gene Linie) nach dem Wachstum von Ceroxid mit einer verringerten
Wachstumsrate auf nicht passiviertem Si(111)-(7 × 7) (5) und Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1×1) (5-Cl) bei einer Substrattemperatur von
500℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 mbar
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tionen auf. Dieses bedeutet, dass der Ceroxid-Film eine hohe Rauigkeit aufweist
und von minderer kristalliner Qualität ist. Der noch zu erahnende Ceroxid-Bragg-
Reflex für (5-Cl) wurde mit Hilfe eines Gaußprofils angepasst. Aus der Position der
Gaußkurve relativ zum Si(111)B-Reflex erhält man eine vertikale Gitterkonstante
von 3,18Å und aus der Halbwertsbreite (FWHM) des Gaußprofils ergibt sich eine
Schichtdicke von 2,6 nm, wenn inhomogene Verspannungen des Films vernachlässigt
werden.
Die XRD-Untersuchungen zum Wachstum bei einer geringeren Wachstumsrate und
einem verringerten Verhältnis von Cer-Fluss zu Sauerstoffhintergrunddruck zeigen
den generellen Trend, dass die kristalline Qualität des Ceroxids bei vergleichbarer
Schichtdicke abnimmt. Besonders stark ist dies für einen erhöhten Sauerstoffhinter-
grunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar ausgeprägt. Lediglich das Chlor-passivierte
(1-Cl)-Wachstum zeigt noch eine sehr hohe kristalline Qualität auf, wobei zwei
Ceroxid-Phasen lateral zu koexistieren scheinen. Höchstwahrscheinlich kann der
Effekt der Abnahme der kristallinen Qualität auf die erhöhte Depositionszeit der
Filme bei erhöhter Substrattemperatur von 500℃ zurückzuführen sein, die es der
Grenzfläche erlaubt, das thermodynamische Gleichgewicht durch die Silikat- und
Siliziumoxid-bildung an der Grenzfläche zu erreichen. Somit ist davon auszugehen,
dass die Chlor-Passivierung die Si(111)-Oberfläche während des Ceroxid-Wachstums
lediglich kinetisch für eine gewisse Wachstumszeit stabilisiert, jedoch thermodyna-
misch nicht stabil ist. Dieses erklärt auch, weshalb bei längeren Depositionszeiten
der Unterschied in der kristallinen Qualität zwischen passiviertem und nicht passi-
viertem Ceroxid-Wachstum nicht mehr so stark ausgeprägt ist. Bei äußerst geringen
Cer-Flüssen ist davon auszugehen, dass sich die amorphe Grenzflächenschicht mit
fortschreitendem Wachstum immer weiter ausdehnt und somit dazu führt, dass le-
diglich ein amorphes Film-Wachstum beobachtet werden kann.
4.5.2.4 Beugung unter streifendem Einfall
Um weitere strukturelle Eigenschaften der Chlor-passivierten Ceroxid-Filme, welche
in der spekularen Beugung eine sehr gute kristalline Qualität aufwiesen, aufzuklären,
wurden reziproke Gitterkarten unter streifendem Einfall am (01l)-CTR und in der
Nähe des (011/3)S-Reflexes§ bei konstantem l-Wert der Chlor-passivierten Ceroxid-
Filme aus Abb. 4.46 und Abb. 4.47 aufgenommen.
Abb. 4.49 zeigt zunächst die reziproken Gitterkarten des (01l)-CTRs für die Prä-
parationsbedingungen (1-Cl) und (5-Cl). Der Si(131)B-Reflex ist in den Karten
zusätzlich in Volumenkoordinaten angegeben. Qualitativ fällt als erstes auf, dass
sich die reziproken Gitterkarten für (1-Cl) und (5-Cl) stark ähneln und Beugungs-
Reflexe an den gleichen l-Positionen aufweisen. Ein Vergleich mit der berechneten
reziproken Gitterkarte aus Abb. 4.41 offenbart, dass es sich bei den Reflexen bei ca.
l = 1/3 und l = 4/3 um Ceroxid-Beugungsreflexe einer kubischen Phase in Typ-B Ori-
§Der Index S bezeichnet im Folgenden Oberflächenkoordinaten
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Abb. 4.49 Reziproke Gitterkarten der (01l)-CTRs der Ceroxid-Filme aus Abb. 4.47
und Abb. 4.46 aufgenommen nach demWachstum von Ceroxid auf Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) bei einer Substrattemperatur von 500℃
und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar (1-Cl)
und pO2 = 5 × 10−7 mbar (5-Cl). Am Rand der Karten ist die dem
Reflex zugehörige Kristallstruktur und Orientierung des Ceroxid-Films
angegeben. Der Silizium-Bragg-Reflex ist zusätzlich in Volumenkoordi-
naten notiert.
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entierung handelt. Daraus kann geschlossen werden, dass die Ceroxid-Filme unter
(1-Cl) und (5-Cl) einen Stapelfehler an der Grenzfläche zum Substrat aufweisen.
Die hexagonale Ce2O3-Phase kann ausgeschlossen werden, da an den entsprechen-
den l-Positionen (l = 0,5, l = 1,0 und l = 1,5) in den reziproken Gitterkarten keine
Intensität nachzuweisen ist. Weiterhin ist zu erkennen, dass die Reflexe bei etwa
l = 1/3 und l = 4/3 eine elliptische Form aufweisen und gegenüber der l-Achse ver-
kippt sind, wobei die Verkippung von der l-Position des Reflexes abhängt. Wie im
weiteren Verlauf der Diskussion der Ergebnisse gezeigt werden wird, handelt es sich
um Fluorit-Beugungsreflexe. Jan Höcker konnte bereits in seiner Masterarbeit [178]
zeigen, dass die elliptische Form der Reflexe aus Kleinwinkelmosaiken resultiert, die
eine Drehung des reziproken Raumes um den (000)-Reflex zur Folge haben, und
nicht auf eine Mischung der CeO2- und c-Ce2O3-Phase zurückzuführen ist. Im Fol-
genden werden Kleinwinkelmosaike der Verständlichkeit halber wie folgt unterschie-
den. Sind sie gegenüber der Oberflächennormalen von Si(111) verkippt, werden sie
als sogenannte Tilt-Mosaike bezeichnet, während von sogenannten Twist-Mosaiken
gesprochen wird, falls sie gegenüber der Substratoberfläche verdreht sind.
Für die mittlere Fehlorientierung dieser Tilt-Mosaike zum Siliziumsubstrat findet
man unter der Annahme einer Gaußschen Verteilung der Fehlorientierungen nach
θ = FWHM/2 |Ghkl| [181] einen Winkel von θ(1-Cl) = (1,2 ± 0,2) ° und θ(5-Cl) =
(1,6± 0,2) °.
Für die weitere quantitative Auswertung der reziproken Gitterkarten wurden die
vertikalen Gitterkonstanten des Ceroxids anhand eines Schnittes entlang des (00l)-
CTRs durch den (014/3)S-Reflex bestimmt. Auf die Bestimmung der vertikalen Git-
terkonstante anhand des (011/3)S-Reflexes wurde verzichtet, da dieser Reflex auf-
grund der Kleinwinkelmosaizität in l-Richtung zu stark aufgeweitet ist und eine
Gitterkonstantenbestimmung zu größeren Fehlern führen würde. Auch die Gitter-
konstantenbestimmung anhand des (014/3)S-Reflexes ist aufgrund der elliptischen
Form mit Fehlern behaftet, die jedoch geringer ausfallen als für den (011/3)S-Reflex.
Zur Abschätzung des Fehlers wurden drei Schnitte in l-Richtung durchgeführt. Ein
Schnitt entlang des CTRs und zwei Schnitte links und rechts des CTRs, jeweils mit
∆Q‖ = 0,008Å−1 Abweichung vom CTR. Daraus kann ein Fehler der Gitterkon-
stante von ∆a⊥ = 0,01Å abgeschätzt werden. Die am (014/3)S-Reflex bestimmten
vertikalen Gitterkonstanten sind in Tab. 4.9 zusammengefasst. Die bestimmte ver-
tikale Gitterkonstante für (5-Cl) stimmt im Rahmen des Fehlers mit der aus dem
Präparation Reflex vertikale Gitterkonstante a⊥
(1-Cl) (014/3)S 3,08Å
(5-Cl) (014/3)S 3,15Å
Tabelle 4.9 Vertikale Gitterkonstanten von Ceroxid bestimmt anhand des (014/3)S-
Reflexes aus Abb. 4.49 für Präparationsbedingungen (1-Cl) und (5-Cl)
130
4.5 Charakterisierung von Seltenerdoxid-Filmen mit Schichtdicken im Bereich
einiger Nanometer mit Hilfe von XRD und GIXRD
(00l)-CTR bestimmten Wert überein. Ein Vergleich der bestimmten vertikalen Git-
terkonstanten mit den Werten für die Volumenkristallstrukturen in Tab. 4.8 zeigt,
dass die bestimmten a⊥-Werte näher an den Volumenwerten für die Fluoritstruktur
(CeO2) liegen als an den Volumenwerten für die Bixbyit-Phase (c-Ce2O3).
Der Oxidationszustand der Ceroxid-Filme wurde nachträglich ex-situ durch XPS
des O1s-Niveaus bestimmt (Daten nicht gezeigt). Dabei zeigen die Ceroxid-Filme
im Rahmen des Fehlers in der O1s-Analyse den gleichen Oxidationszustand auf,
wobei sich der Oxidationszustand auf CeO1,85 beläuft. Geht man davon aus, dass
die Schichtdicken der beiden Ceroxid-Filme vergleichbar sind, ist der mittlere Oxi-
dationszustand für beide Proben identisch. Dies bedeutet jedoch, dass die Abwei-
chung in der vertikalen Gitterkonstante (vgl. Tab. 4.9) nicht auf den Oxidationszu-
stand der Ceroxid-Filme zurückzuführen ist. Vielmehr ist davon auszugehen, dass
für (1-Cl) nur eine der beiden koexistierenden Phasen lateral eine hohe Ordnung
aufweist und somit zur Beugung im (01l)-CTR beiträgt, während die andere Pha-
se lateral eher ungeordnet ist. Dafür sprechen auch die Schichtdickenoszillationen
des Ceroxid-Bragg-Reflexes bei l = 4/3, die auf eine sehr hohe kristalline Qualität
der in den (01l)-CTR beugenden Phase mit geringen Rauigkeiten an den Grenz-
flächen hindeutet. Ein plausibles Modell könnte demnach eine laterale Koexistenz
von voll oxidiertem hochkristallinem CeO2 mit einer vertikalen Gitterkonstante von
3,08Å sein und lateral schlecht geordnetem Ce2O3. Die Zusammensetzung müss-
te dann dem mittleren Oxidationszustand aus der XPS-Analyse entsprechen. Die-
ses Modell ist jedoch im Gegensatz zu sämtlichen anderen Beugungsergebnissen
und Transmissionselektronenmikroskopie-Aufnahmen (Daten nicht gezeigt), die ein
reines Schichtwachstum nahelegen und kein Wachstum in Säulen erkennen lassen.
Möglicherweise tritt dieses Phänomen jedoch in einem ganz bestimmten Wachs-
tumsfenster auf, das für diese Probenpräparation genau getroffen wurde. Eine Er-
klärung für dieses Szenario könnte eine nicht perfekte Chlor-Passivierung darstellen,
sodass es nur auf perfekt Chlor-passivierten Bereichen zu einem hochkristallinen
CeO2-Wachstum kommt, während die schlecht Chlor-passivierten Bereiche zu einem
Wachstum von minderer kristalliner Qualität führen. Die LEED-Untersuchungen vor
dem Ceroxid-Wachstum zeigten jedoch keine Anzeichen für eine nicht vollständige
Chlor-Passivierung.
Um weiteren Aufschluss über die vorliegenden Ceroxid-Phasen zu erhalten, wur-
den reziproke Gitterkarten in lateraler Richtung bei konstantem l-Wert in der Nähe
des (011/3)S-Reflexes aufgenommen, die in Abb. 4.50 dargestellt sind. Qualitativ
ergeben die lateralen Schnitte durch den reziproken Raum den Eindruck von ei-
nem pseudomorphen Ceroxid-Wachstum, da die breiten Ceroxid-Reflexe annähernd
symmetrisch um den scharfen Silizium-CTR verlaufen. Für die quantitative Analyse
wurde die Reflex-Position entlang der k-Richtung, welche einen Winkel von 30 ° mit
der ∆Q‖-Achse einschließt, mit Hilfe von Gauß-Profilen bestimmt. Für die lateralen
Gitterkonstanten ergeben sich die in Tab. 4.10 zusammengefassten Werte. Für den
Fehler der lateralen Gitterkonstante kann von ∆a‖ = 0,005Å ausgegangen werden.
Die laterale Gitterkonstante für Präparationsbedingungen (1-Cl) und (5-Cl) ist
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Abb. 4.50 Reziproke Gitterkarten der Ceroxid-Filme aus Abb. 4.47 und Abb. 4.46
in lateraler Richtung bei konstantem l-Wert in der Nähe des (011/3)S-
Reflexes aufgenommen nach dem Wachstum von Ceroxid auf Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) bei einer Substrattemperatur von 500℃
und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar (1-Cl)
und pO2 = 5× 10−7 mbar (5-Cl)
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Präparation Reflex laterale Gitterkonstante a‖ Verspannung (Si)
(1-Cl) (011/3)S 3,866Å 0,67%
(5-Cl) (011/3)S 3,865Å 0,63%
Tabelle 4.10 Laterale Gitterkonstanten von Ceroxid bestimmt anhand des (011/3)S-
Reflexes aus Abb. 4.50 für Präparationsbedingungen (1-Cl) und (5-
Cl). Zusätzlich ist die laterale Verspannung der Ceroxid-Filme gegen-
über Silizium angegeben.
unter Berücksichtigung des Fehlers im Mittel um (0,7±0,2)% größer als die laterale
Gitterkonstante von Silizium (vgl. Tab. 4.8). Daraus kann zunächst gefolgert wer-
den, dass der Sauerstoffhintergrunddruck für das Chlor-passivierte Wachstum keinen
Einfluss auf die laterale Gitterkonstante in dem untersuchten Bereich ausübt. Dies
resultiert sicherlich aus der epitaktischen Grenzfläche, die für das Chlor-passivierte
Wachstum minimale Anteile von Silikat- und Siliziumoxid-Spezies aufweist. Somit
wird die laterale Gitterkonstante des Ceroxids durch die laterale Beziehung zum
Siliziumsubstrat bestimmt. Auffällig ist, dass die laterale Beziehung zum Substrat
durch die Bildung einer amorphen Grenzfläche nicht verloren geht, wie die spekulare
Beugung an dem (1)-Ceroxid-Film (Abb. 4.43) nahelegt. Die vertikale Gitterkon-
stante stimmte im Rahmen des Fehlers mit dem (1-Cl)-Ceroxid-Film (Abb. 4.44)
überein, weshalb davon auszugehen ist, dass die laterale Gitterkonstante ebenfalls
übereinstimmt. Dies legt insgesamt den Schluss nahe, dass die laterale Gitterkon-
stante des Ceroxid-Films bei einem nicht passivierten Wachstum und damit bei einer
Reifung der Grenzfläche erhalten bleibt und es nicht zu einer lateralen Relaxation
des Films während des Grenzflächen-Reifungsprozesses kommt.
Abb. 4.51 zeigt den (01l)-CTR und zugehörige XPS-Spektren des O1s- und Ce3d-
Niveaus von voll oxidiertem Ceroxid mit einer Schichtdicke von 18 nm, welches unter
Präparationsbedingungen (5-Cl) gewachsen wurde und an ambienten Bedingun-
gen nachoxidiert ist. Die O1s- und Ce3d-XPS-Spektren, welche von A. Allahgholi
an der Strahlführung BW2 am Hasylab am Desy bei einer Photonenenergie von
3,0 keV aufgenommen wurden, belegen, dass der Ceroxid-Film einen Oxidationszu-
stand von Ce4+ (CeO2) aufweist, da im O1s-XPS-Spektrum die CeO2-Spezies die
absolut dominierende Komponente ist und das Ce3d-Spektrum lediglich die zum
Ce4+-Oxidationszustand gehörenden Peaks zeigt. Der (01l)-CTR zeigt erneut die
gleichen Charakteristika wie die (01l)-CTRs aus Abb. 4.49. Aus der elliptischen
Form und der genauen Lage des Ceroxid-Bragg-Reflexes in der Nähe von l = 4/3
kann eine mittlere Fehlorientierung von (1,3 ± 0,2) ° für die Tilt-Mosaike und eine
vertikale Gitterkonstante von (3,09± 0,01)Å für CeO2 bestimmt werden.
Berechnet man mit Hilfe der experimentell bestimmten Verspannung von 0,7% an-
hand der Elastizitätstheorie [103] und den elastischen Konstanten für voll oxidiertes
CeO2 [104] die vertikale Gitterkonstante, so erhält man eine vertikale Gitterkon-
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Abb. 4.51 Reziproke Gitterkarte des (01l)-CTRs sowie O1s- und Ce3d-XPS-
Spektren aufgenommen nach dem Wachstum von Ceroxid auf Chlor-
passiviertem Cl/Si(111)-(1× 1) bei einer Substrattemperatur von 500℃
und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar (5-
Cl). Am Rand der reziproken Gitterkarte ist die dem Reflex zugehöri-
ge Kristallstruktur und Orientierung des Ceroxid-Films angegeben. Der
Silizium-Bragg-Reflex ist zusätzlich in Volumenkoordinaten notiert. Die
XPS-Spektren wurden von A. Allahgholi an der Strahlführung BW2 am
Hasylab am Desy bei einer Photonenenergie von 3,0 keV aufgenommen,
nachdem die Probe ambienten Bedingungen ausgesetzt war. Der zusätzli-
che Peak D im O1s-Spektrum berücksichtigt Kontaminationen aufgrund
der Exposition des Ceroxid-Films an ambienten Bedingungen.
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stante von 3,09Å, welches in perfekter Übereinstimmung mit der experimentell be-
stimmten vertikalen Gitterkonstante für CeO2 ist.
Da anhand des (01l)-CTRs für (1-Cl) aus Abb. 4.49 eine vertikale Gitterkonstante
von (3,08 ± 0,01)Å bestimmt wurde, erhärtet dies den Verdacht, dass es sich um
zwei lateral koexistierende Phasen handelt, wobei eine Phase voll oxidiertes lateral
verspanntes hochkristallines CeO2 ist. Der (5-Cl)-Ceroxid-Film in Abb. 4.49 weist
hingegen bei gleicher lateraler Gitterkonstante eine höhere vertikale Gitterkonstan-
te auf. Nimmt man nun eine lineare Abnahme der vertikalen Gitterkonstante von
der Bixbyit-Gitterkonstante bis zur Fluorit-Gitterkonstante mit Erhöhung des Oxi-
dationszustandes nach dem Vegardschen Gesetz [182] unter Berücksichtigung der
lateralen Verspannung nach der Elastizitätstheorie an, so entspricht eine vertikale
Gitterkonstante von 3,15Å einem Oxidationszustand von CeO1,85. Das Vegardsche
Gesetz beschreibt dabei den linearen Zusammenhang der Gitterkonstante a eines
Mischkristalls (AxB1−x) in Abhängigkeit der Konzentration x der Elemente (A, B),
aus denen der Kristall besteht, in folgender Form [182]:
aAxB1−x = xaA + (1− x)aB. (4.4)
Der anhand der vertikalen Gitterkonstante nach Vegard ermittelte Oxidationszu-
stand ist in perfekter Übereinstimmung mit dem Oxidationszustand, welcher mit
Hilfe der O1s-XPS-Analyse bestimmt wurde.
Um den linearen Zusammenhang der vertikalen Gitterkonstante mit dem Oxida-
tionszustand nach Vegard zu bestätigen, sind sämtliche experimentell bestimmten
vertikalen Gitterkonstanten aus diesem Abschnitt in Abhängigkeit des nach der O1s-
Analyse bestimmten Oxidationszustandes in Abb. 4.52 zusammen mit dem theore-
tisch zu erwartenden Verlauf nach Gleichung (4.4) dargestellt. Für den linearen
Zusammenhang nach dem Vegardschen Gesetz wurde die laterale Verspannung der
Ceroxid-Filme von (0,7± 0,2)% berücksichtigt und die vertikalen Gitterkonstanten
wurden für CeO2 und Ce2O3 nach der Elastizitätstheorie [103] und den elastischen
Konstanten für voll oxidiertes CeO2 [104] berechnet. Da die experimentellen Daten
eine perfekte Übereinstimmung mit dem linearen Zusammenhang zwischen vertika-
ler Gitterkonstante und Oxidationszustand zeigen, ist somit gezeigt, dass das Ve-
gardsche Gesetz für CeOx seine Gültigkeit besitzt und es zu einer kontinuierlichen
Oxidation von Bixbyit-Kristallstruktur zur Fluorit-Kristallstruktur unter linearer
Abnahme der vertikalen Gitterkonstante kommt. Ein analoges Verhalten wurde be-
reits von Zoellner et al. [183] für Ce1−xPrxO2−δ-Filme auf Si(111) beobachtet.
Zusätzlich sind in Abb. 4.52 die vertikalen Gitterkonstanten inklusive Fehlerbereich
für die mit einer Silizium-Schutzschicht geschützten Ceroxid-Filme (1) und (1-Cl)
aus den Abbildungen 4.43 (schwarz gestrichelte horizontale Linien) und 4.44 (grün
gestrichelte horizontale Linien), für die keine XPS-Daten vorliegen, eingezeichnet.
Als Plausibilitätskontrolle des Vegardschen Gesetzes für niedrige Oxidationszustän-
de ist der Bereich des zu erwartenden Oxidationszustandes der Ceroxid-Filme be-
stimmt worden (senkrecht gestrichelte Linien). Da die Ceroxid-Filme eine Schichtdi-
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Abb. 4.52 Experimentell bestimmte vertikale Gitterkonstanten in Abhängigkeit
des Oxidationszustandes (Kreise) aus den Abbildungen 4.45, 4.49 und
4.51. Die durchgezogene blaue Linie beschreibt den theoretischen Verlauf
der vertikalen Gitterkonstante in Abhängigkeit des Oxidationszustandes
nach dem Vegardschen Gesetz. Die schwarz und grün gestrichelten Linien
markieren die bestimmten vertikalen Gitterkonstanten inklusive Fehler-
bereich aus den Abbildungen 4.43 (schwarz) und 4.44 (grün) und den
nach dem Vegardschen Gesetz zu erwartenden Oxidationszustand der
Ceroxid-Filme.
cke von etwa 6 nm aufweisen, ist ein leicht erhöhter Oxidationszustand durchaus zu
erwarten. Denn wie bereits zu Anfang dieses Abschnittes erwähnt, ist ein reiner Ce3+-
Oxidationszustand bei einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar
während des Wachstums bis zu einer Schichtdicke von 3 nm zu beobachten. Danach
nimmt der Oxidationszustand mit der Schichtdicke allmählich zu, sodass die nach
dem Vegardschen Gesetz bestimmten mittleren Oxidationszustände für die Ceroxid-
Filme durchaus plausibel erscheinen. Umgekehrt ist damit auch das Vegardsche Ge-
setz für niedrige Ceroxid-Oxidationszustände konsistent.
4.5.2.5 Nachoxidation und Kristallinität der Ceroxid-Filme
Eine interessante Erkenntnis, die Jan Höcker in seiner Masterarbeit [178] erzielen
konnte, ist der Zusammenhang zwischen der kristallinen Qualität der Ceroxid-Filme
und der Nachoxidation nach der Exposition der Filme an ambienten Bedingungen.
So konnte J. Höcker mit Hilfe von ex-situ XPS-Untersuchungen folgendes zeigen: Je
höher die kristalline Qualität der Ceroxid-Filme ausfällt desto stärker verläuft die
Nachoxidation. Das heißt, dass die Chlor-passivierten Ceroxid-Filme aufgrund der
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höheren Kristallinität einen sehr viel höheren Oxidationszustand unter ambienten
Bedingungen aufweisen als die nicht passivierten Ceroxid-Filme. Dieser Punkt ist
besonders für die katalytische Forschung, die in Kapitel 5 näher dargestellt wird,
interessant.
4.5.2.6 Zusammenfassung der Röntgenbeugungs-Ergebnisse zum
Ceroxid-Wachstum
Insgesamt haben die Röntgenbeugungs-Untersuchungen zum Wachstum von einigen
Nanometern Ceroxid auf Si(111) gezeigt, dass die Chlor-Passivierung die Bildung ei-
ner amorphen Grenzfläche durch Siliziumoxid- und Silikatbildung erfolgreich unter-
drückt und die kristalline Qualität der Ceroxid-Filme erheblich verbessert. Darüber
hinaus konnte gezeigt werden, dass die epitaktische Grenzfläche durch die Expositi-
on der Ceroxid-Filme an ambienten Bedingungen keinem Reifungsprozess unterliegt,
obwohl das Ceroxid nachoxidiert wird und dabei von der Bixbyit-Kristallstruktur in
die Fluorit-Phase übergeht. Die Ceroxid-Filme weisen unabhängig von den unter-
suchten Wachstumsbedingungen eine identische laterale Gitterkonstante auf, wobei
die vertikale Gitterkonstante vom Oxidationszustand der Filme abhängt und sich
nach dem Vegardschen Gesetz verhält. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass die
kristalline Qualität der Ceroxid-Filme bei Chlor-passiviertem Wachstum ganz ent-
scheidend vom Verhältnis zwischen Cer-Fluss und Sauerstoffhintergrund abhängt
und die besten Ergebnisse für eine hohe Wachstumsrate bei gleichem Sauerstoff-
partialdruck zeigt. Der Vergleich mit den Ergebnissen des anfänglichen Ceroxid-
Wachstums auf Si(111) aus Abschnitt 4.2 zeigt, dass der äußerst positive Einfluss
der Chlor-Passivierung auf die kristalline Qualität und die Grenzfläche der Ceroxid-
Filme auch für das fortgeschrittene Wachstum bis zu mehreren Nanometern bei
geeigneten Wachstumsparametern erhalten bleibt.
4.5.3 Strukturelle Eigenschaften von Lanthanoxid-Filmen
Nachdem im vorherigen Abschnitt die Beugung an Ceroxid-Filmen mit einer Schicht-
dicke von einigen Nanometern vorgestellt wurde, sollen im Folgenden die Rönt-
genbeugungsuntersuchungen auf Lanthanoxid auf Si(111) ausgeweitet werden, um
einen vertieften Einblick in das Wachstum von Seltenerdoxiden auf Si(111) zu erlan-
gen. Dazu wurde ein Lanthanoxid-Film mit einer Schichtdicke von 8 nm (bestimmt
aus XRR, Daten nicht gezeigt) bei einer Substrattemperatur von 500℃ und ei-
nem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 mbar auf Chlor-passiviertem
Cl/Si(111)-(1×1) (5-Cl) mit einer Wachstumsrate von 0,9 Å/min deponiert und an-
schließend mit einer amorphen Germanium-Schutzschicht versehen. Abb. 4.53 zeigt
zunächst die Röntgenbeugungsdaten unter streifendem Einfall für den (−10l)-CTR.
Ein Vergleich mit der reziproken Gitterkarte aus Abb. 4.41 lässt sofort erkennen,
dass es sich bei den auftretenden Beugungsreflexen neben dem Si(113)B-Reflex im
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Abb. 4.53 Reziproke Gitterkarte des (1¯0)-CTRs aufgenommen nach dem Wachs-
tum von 8 nm Lanthanoxid auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1×1) bei
einer Substrattemperatur von 500℃ und einem Sauerstoffhintergrund-
druck von pO2 = 5×10−7 mbar (5-Cl). Am Rand der Karten ist die dem
Reflex zugehörige Kristallstruktur und Orientierung des Lanthanoxid-
Films angegeben. Der Silizium-Bragg-Reflex ist zusätzlich in Volumen-
koordinaten notiert.
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(−10l)-CTR um Lanthanoxid-Reflexe in der kubischen Phase handelt. Da Lanthan-
oxid lediglich im La3+-Oxidationszustand vorkommt, kann daraus sofort gefolgert
werden, dass es sich um die Bixbyit-Phase handelt. Das Auftreten der hexagonalen
Phase kann erneut ausgeschlossen werden, da an den Positionen l = 0,5, l = 1,0 und
l = 1,5 keine Intensität in der reziproken Gitterkarte auftritt. Die elliptische Form
der Lanthanoxid-Bragg-Reflexe kann erneut auf Tilt-Mosaike zurückgeführt werden,
die bei einer analogen Auswertung zum Ceroxid eine mittlere Fehlorientierung von
θ = (2,0±0,2) ° aufweisen. Im Rahmen des Fehlers stimmt diese Fehlorientierung mit
der für das (5-Cl)-Ceroxid-Wachstum überein. Die vertikale Gitterkonstante wurde
anhand des (014/3)S-Reflexes bestimmt und ergibt einen Wert von 3,32± 0,02Å.
Für die Untersuchung der lateralen strukturellen Eigenschaften des Lanthanoxid-
Films wurde in Abb. 4.54 eine reziproke Gitterkarte in der Nähe des (−101/3)S-
Reflexes in lateraler Richtung bei konstantem l-Wert aufgenommen. Die elliptische
Form des Lanthanoxid-Bragg-Reflexes deutet auf das Vorhandensein von Twist-
Mosaiken hin. Dies sind also Kleinwinkelmosaike, die gegenüber der Oberflächennor-
malen verdreht und nicht verkippt sind. Eine Anpassung des Reflexes mit Hilfe eines
Gauß-Profiles senkrecht zur h-Richtung liefert eine mittlere Fehlorientierung anhand
der Halbwertsbreite von (θ = 2,3± 0,2) °. Für die Bestimmung der lateralen Gitter-
konstante wurde ein Schnitt durch die reziproke Gitterkarte entlang der h-Richtung
Abb. 4.54
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vorgenommen. Aus der relativen lateralen Position des Lanthanoxid-Bragg-Reflexes
ergibt sich ein Wert für die laterale Gitterkonstante von (4,02±0,02)Å. Ein Vergleich
mit den Werten der Gitterkonstante für die Lanthanoxid-Volumenkristallstruktur in
Tab. 4.8 zeigt, dass der Lanthanoxid-Film vollständig relaxiert aufwächst.
Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass Lanthanoxid-Filme mit einer Schicht-
dicke von einigen wenigen Nanometern auf Chlor-passiviertem Cl/Si(111)-(1 × 1)
vollständig relaxiert in der Bixbyit-Kristallstruktur aufwachsen. Dies steht im Ge-
gensatz zum nahezu pseudomorphen Wachstum von Ceroxid. Im Gegensatz zum
Ceroxid-Wachstum, welches lediglich die Ausbildung von Tilt-Mosaiken zeigt, bil-
den sich beim Lanthanoxid-Wachstum zusätzlich Twist-Mosaike aus. Dies ist höchst-
wahrscheinlich auf den Verspannungsbau aufgrund der größeren Gitterkonstante von
La2O3 im Gegensatz zu Ce2O3 (aLa2O3 > aCe2O3) zurückzuführen. Eine schemati-
sche Darstellung der Tilt- und Twist-Mosaizität beim Ceroxid- und Lanthanoxid-
Wachstum befindet sich in Abb. 4.55. Die Bixbyit-Struktur für das La2O3-Wachstum
auf Si(111) wurde in der Literatur erst für Lanthanoxid-Filme mit Schichtdicken grö-
ßer als 10 nm beobachtet, wobei Filme mit einer Schichtdicke von weniger als 10 nm
amorphes Wachstum zeigten [157]. Hier konnte jedoch durch die komplementären
Untersuchungen zusammen mit XSW und XPS gezeigt werden, dass es mit Hilfe der
Chlor-Passivierung nicht nur möglich ist, ultradünne kristalline c-La2O3-Filme auf
Silizium zu wachsen, sondern auch die Anteile von Siliziumoxid- und Silikat-Spezies
an der Grenzfläche auf ein Minimum zu reduzieren.
substrate substrate
Abb. 4.55 Schematische Darstellung der Tilt- und Twist-Mosaizität von Ceroxid-
(blau) und Lanthanoxid-Filmen (orange) auf Si(111) in der Aufsicht
(oben) und in der Seitenansicht (unten). Während sich Tilt-Mosaike für
beide Seltenerdoxide ausbilden, zeigen ausschließlich Lanthanoxid-Filme
Twist-Mosaizität. Die einzelnen Mosaike sind in der schematischen Dar-
stellung teilweise nicht zusammenhängend dargestellt, um die Mosaizität
besser zu veranschaulichen. Es sei jedoch darauf hingewiesen, dass es sich
um geschlossene Filme handelt.
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4.6 Zusammenfassung und Ausblick
Durch eine komplementäre Charakterisierung des Adsorbat-modifizierten Selten-
erdoxid-Wachstums auf Si(111) mit Hilfe von Synchrotronstrahlungsmessmethoden
konnte die chemische und strukturelle Zusammensetzung der Grenzfläche und die
Kristallinität der ultradünnen Seltenerdoxid- und Seltenerdoxid-Multilagen-Filme
in Abhängigkeit der verwendeten Adsorbate und der Präparationsbedingungen auf-
geklärt werden. Dabei konnte zunächst gezeigt werden, dass die Chlor-Passivierung
bei geeigneter Wahl des Verhältnisses zwischen Sauerstoffhintergrunddruck und Cer-
Fluss die Silikat- und Siliziumoxid-Bildung an der Grenzfläche trotz einer erhöhten
Substrattemperatur von 500℃ auf ein Minimum reduziert und gleichzeitig zu hoch
kristallinem Ce2O3-Wachstum führt. Durch die höhere Wachstumstemperatur ist
die Chlor-Passivierung von Si(111) der Wasserstoff-Passivierung [33,34,146] deutlich
überlegen. Die Adsorption von Silber verstärkt hingegen die Reifung der Grenzfläche
und führt zu Ce2O3-Filmen von minderer kristalliner Qualität verglichen mit dem
Wachstum von Ce2O3 auf nicht passiviertem Si(111). Für die Gallium-Passivierung
konnte kein nennenswerter Einfluss auf das Ce2O3-Wachstum ausgemacht werden.
Weiterhin konnte das Verhalten der Adsorbate während des Wachstums bestimmt
werden. Chlor fungiert in Abhängigkeit des Verhältnisses zwischen Sauerstoffhinter-
grunddruck und Cer-Fluss als interfactant oder als surfactant, wobei ein geringer
Sauerstoffhintergrunddruck zur Segregation des Chlors an die Oberfläche führt, wäh-
rend bei einem hohen Sauerstoffhintergrunddruck das Chlor an der Grenzfläche ver-
bleibt. Dies hat nicht nur Auswirkungen auf die kristalline Qualität der Ce2O3Filme
sondern auch auf die strukturelle Beschaffenheit der Grenzfläche. Dient das Chlor
als interfactant, ist die Kristallinität der Ce2O3Filme höher und an der Grenzfläche
weist das Siliziumoxid eine höhere Ordnung auf als das Silikat. Wirkt das Chlor
hingegen als surfactant, ist die Kristallinität etwas niedriger und die strukturelle
Ordnung der Grenzflächen-Spezies weist ein entgegengesetztes Verhalten auf. Sil-
ber bildet während des Ce2O3-Wachstums Inseln aus, womit die Passivierung der
Si(111)-Oberfläche verloren geht und es zu einer sehr starken Reifung der Grenz-
fläche kommt. Für die Gallium-Passivierung konnte festgestellt werden, dass die
Ga/Si(
√
3×√3)R30 ° Phase nicht stabil ist und sich mit der Ga/Si(6,3×6,3) Phase
zu einer neuen Ga/Si(6,3× 6,3)∗ Überstruktur umordnet, wodurch nicht passivierte
Si(111)-Bereiche entstehen. Dabei nehmen die Gallium-Atome der Ga/Si(6,3×6,3)∗
Phase leicht modifizierte Bindungsplätze der Ga/Si(6,3 × 6,3) Phase ein, weshalb
das Gallium als interfactant fungiert. In weiteren Studien sollte die Passivierung der
Si(111)-Oberfläche allein durch die Ga/Si(6,3 × 6,3) Phase untersucht werden, da
die dadurch entstehende Umwandlung in die Ga/Si(6,3 × 6,3)∗ Phase keine nicht
passivierten Si(111)-Bereiche hervorruft. Höchstwahrscheinlich kommt es dadurch
zu einer vergleichbar hohen Kristallinität der Filme und zur Unterdrückung der
Grenzflächen-Reifung wie bei der Chlor-Passivierung, weshalb die Ga/Si(6,3× 6,3)
Passivierung eine interessante Alternative darstellt.
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Es konnte somit erstmals das Adsorbat-modifizierte Ce2O3-Wachstum auf Silizium
bei gleichzeitiger Aufklärung der Rolle der Adsorbate im Wachstumsprozess charak-
terisiert werden. Dabei konnte gezeigt werden, dass die chemische und strukturelle
Beschaffenheit der Grenzfläche sowie die kristalline Qualität der Ce2O3Filme einem
komplexen Zusammenspiel zwischen dem zur Passivierung verwendeten Adsorbat
und den Präparationsbedingungen unterliegt.
Die Chlor-Passivierung von Si(111) führt ebenso für das Lanthanoxid-Wachstum zu
einer stark erhöhten kristallinen Qualität und unterdrückt genauso drastisch die Bil-
dung der Grenzflächen-Spezies. Darüber hinaus ist es durch die Chlor-Passivierung
überhaupt erst möglich, kristalline ultradünne Praseodymoxid-Filme bei niedrigen
Wachstumsraten auf Si(111) zu deponieren, wie in Zusammenarbeit mit der AG
Wollschläger (Universität Osnabrück) gezeigt werden konnte [184]. Deshalb ist da-
von auszugehen, dass durch die geeignete Wahl der zur Passivierung verwendeten
Adsorbate höchstwahrscheinlich das epitaktische Wachstum sämtlicher Seltenerdoxi-
de gezielt beeinflusst werden kann.
Mit Hilfe von stehenden Röntgenwellenfeldern war es in der vorliegenden Arbeit
erstmals möglich, separate Strukturinformationen über die einzelnen ultradünnen
Seltenerdoxid-Filme zu erlangen. Es konnte gezeigt werden, dass es möglich ist Ce2O3
auf La2O3 auf Chlor-passiviertem Si(111) mit einer hohen vergleichbaren mittleren
kristallinen Qualität zu deponieren. In weiteren Studien sollte untersucht werden,
inwieweit sich die kristalline Qualität dieser Multilagen-Filme durch die geeignete
Wahl anderer Adsorbate und Präparationsbedingungen verbessern lässt, denn wie
Wong et al. [159] kürzlich zeigen konnten, sind CeOx/La2O3-Multilagen-Filme äu-
ßerst interessante Kandidaten für die Anwendung als High-k-Gateoxid.
Mit Hilfe der Röntgenbeugung konnte das Adsorbat-modifizierte Wachstum von Sel-
tenerdoxiden mit Schichtdicken von einigen Nanometern untersucht werden. Dabei
konnte anhand der Chlor-Passivierung gezeigt werden, dass bei geeigneter Adsorbat-
Wahl und dem richtigen Verhältnis zwischen Sauerstoffhintergrunddruck und Cer-
Fluss pseudomorph verspannte Filme mit äußerst hoher Kristallinität und nahe-
zu abrupter Grenzfläche deponiert werden können. Weiterhin konnte nachgewiesen
werden, dass die Grenzfläche unter der Exposition der Ceroxid-Filme an ambien-
ten Bedingungen stabil ist und es zu einer Nachoxidation der Filme kommt. Die
Nachoxidation der Ceroxid-Filme hängt dabei entscheidend von der Kristallinität
der Filme ab. Je höher die Kristallinität desto höher ist der Oxidationszustand des
Ceroxid-Films nach der Exposition an ambienten Bedingungen.
Insgesamt konnte in der vorliegenden Arbeit gezeigt werden, dass es durch das
Adsorbat-modifizierte Wachstum möglich ist, die Kristallinität der Seltenerdoxid-
Filme und die chemische und strukturelle Beschaffenheit der Grenzfläche ganz ge-
zielt zu beeinflussen. Dies ist für die Anwendung in der Mikroelektronik als High-k-
Gateoxid äußerst vielversprechend, da zusätzlich zur Anpassung des Bandoffsets, der
hauptsächlich für die Begrenzung des Leckstroms durch das Gateoxid verantwortlich
ist [185], und der dielektrischen Konstante durch geeignete Wahl von Seltenerdoxid-
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Filmen die Grenzfläche im Submonolagen-Bereich gezielt beeinflusst werden kann.
Diese spielt eine ganz entscheidende Rolle, da Defektdichten an der Grenzfläche
größtenteils verantwortlich für die Leitfähigkeit des 2D Elektronengases (Inversions-
kanal) zwischen Source und Drain sind und damit über wichtige Charakteristika
eines MOSFETs, wie z. B. Schaltzeiten, entscheiden [2].
Um die Untersuchungen des Adsorbat-modifizierten Seltenerdoxid-Wachstums in
Richtung Anwendung als High-k-Gateoxid weiter voranzutreiben, sollten die gewach-
senen Filme und Multilagen-Filme in typischen MOSFET-Strukturen eingebettet
werden und daran wichtige MOSFET-Kennlinien charakterisiert werden. Dadurch
kann der für die MOSFET-Anwendung optimale Seltenerdoxid-(Multilagen)-Film
und das geeigneteste Adsorbat identifiziert werden und ein erster Schritt in Rich-
tung Anwendung gegangen werden. Sollte sich herausstellen, dass sich mit Hilfe des
Adsorbat-modifizierten Wachstums überlegene MOSFET-Strukturen herstellen las-
sen, sollte der darauf folgende Schritt die Übertragung des MBE-Wachstums auf
industriell skalierbarere Depositionsmethoden in der CMOS-Technologie sein, wie
z. B. atomic layer deposition (ALD) oder metal-organic chemical vapour deposition
(MOCVD).
Über die mögliche Anwendung in der Mikroelektronik hinaus ist das Adsorbat-
modifizierte Seltenerdoxid-Wachstum äußerst geeignet für die Grundlagenforschung
an inversen Modellkatalysatoren. Bis jetzt bestehen untersuchte inverse Modell-
katalysatoren hauptsächlich aus Übergangsmetallen und darauf deponierten Sel-
tenerdoxiden, wie in Kapitel 5 gezeigt wird. Aufgrund der hohen Gitterfehlanpas-
sung zwischen den Metallsubstraten und den Seltenerdoxiden kommt es hauptsäch-
lich zu einem Insel-Wachstum der Seltenerdoxide. Da es anhand des Adsorbat-
modifizierten Wachstums auf Si(111) möglich ist Filme zu wachsen, die darüber
hinaus einen durch das gewählte Adsorbat definierten Anteil von Defekten aufzei-
gen, sind REOx/Si(111)-Filme für vergleichende Studien mit dem Wachstum von
Seltenerdoxiden auf Übergangsmetallen prädestiniert. Dadurch kann unter anderem
der Einfluss der Morphologie der Oberfläche und des Substrates auf die Reaktivität
des inversen Modellkatalysators aufgeklärt werden. Weiterhin kann durch die geziel-
te Beeinflussung der Kristallinität der Seltenerdoxid-Filme auf Si(111) die Neigung
der Filme zur Oxidation und Reduktion eingestellt werden. Dadurch ist es mög-
lich, gezielt den Einfluss der Kristallinität der Seltenerdoxide auf die Reaktivität zu
untersuchen.
Für die Anwendung des Adsorbat-modifizierten Seltenerdoxid-Wachstums in der
Katalyse ist es entscheidend, dass ein Adsorbat gewählt wird, welches als interfac-
tant fungiert, um keinen Einfluss auf die katalytische Reaktion an der Oberfläche
zu nehmen. In High-k-Gate-Strukturen könnte das Adsorbat an der Grenzfläche
hingegen zu zusätzlichen Ladungsfallen führen und damit die MOSFET-Struktur
verschlechtern. In diesem Fall wäre für die Anwendung in der Mikroelektronik ein
surfactant möglicherweise besser geeignet. Dieses kann notfalls sogar durch einen
zusätzlichen Prozessschritt nach dem Wachstum des Seltenerdoxid-Films aus der
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MOSFET-Struktur entfernt werden. Andererseits kann sich ein interfactant, welches
zusätzlich Ladungsträger an der Grenzfläche für den Inversionskanal bereitstellt, po-
sitiv auf die Leistungsfähigkeit eines MOSFETs auswirken.
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Nachdem im vorherigen Kapitel das Wachstum von Seltenerdoxiden auf Halbleiter-
substraten am Beispiel von Ceroxid und Lanthanoxid auf Si(111) untersucht wurde,
werden im folgenden Kapitel die Untersuchungen auf das Wachstum von Selten-
erdoxiden auf Metallsubstraten am Beispiel von Ceroxid auf Ru(0001) ausgeweitet.
Dazu werden zunächst die mit niederenergetischer Elektronenmikroskopie (LEEM)
gewonnenen Erkenntnisse zum Wachstumsmodus vorgestellt und der Einfluss der
Substratmorphologie auf das Ceroxid-Wachstum charakterisiert. Anschließend wird
mit Hilfe von Röntgen-Photoemissionselektronenmikroskopie (XPEEM) der Oxi-
dationszustand des Ceroxids in Abhängigkeit der Präparationsbedingungen unter-
sucht. Mit den gewonnenen Erkenntnissen wird schließlich die laterale Beziehung
des Ceroxids zum Substrat durch niederenergetische Elektronenbeugung (LEED) in
Abhängigkeit des Oxidationszustands und der Präparationsbedingungen aufgeklärt.
Abschließend wird die Methode des LEEM-I(V)-Fingerabdrucks für Ceroxid entwi-
ckelt, um im Realraum den Oxidationszustand des Ceroxids mit einer Auflösung von
bis zu 10 nm aufzuklären. Diese Methode wird schlussendlich auf die Oxidation und
Reduktion des inversen Modellkatalysators Ceroxid auf Ru(0001) angewendet und
erste Ergebnisse werden vorgestellt. Die Darstellungen im folgenden Kapitel orientie-
ren sich an den bereits von mir veröffentlichten Erkenntnissen [1,186,187]. Die Expe-
rimente zur Charakterisierung des Modellkatalysators Ceroxid auf Ru(0001) wurden
dabei hauptsächlich an der National Synchrotron Light Source (NSLS) am Brook-
haven National Laboratory (BNL) in Upton, New York mit Hilfe des SPELEEM-
Instruments (spectroscopic photoemission and low-energy electron microscope) von
Elmitec (siehe Abschnitt 3.3.1) durchgeführt.
5.1 Stand der Wissenschaft
Bevor die in der vorliegenden Dissertation erzielten Erkenntnisse zum inversen Mo-
dellkatalysator CeOx/Ru(0001) vorgestellt werden, soll zunächst auf den aktuellen
Wissensstand zum Wachstum von Ceroxid auf Übergangsmetallen eingegangen wer-
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den. Einen allgemeinen sehr guten Überblick zur Forschung an Modellkatalysatoren
bieten [37,43,44,48,188–190].
5.1.1 Wachstum von Ceroxid auf Übergangsmetallen
In den letzten Jahren wurden inverse Modellkatalysatoren [45] durch das epitak-
tische Wachstum von Ceroxid auf verschiedensten Übergangsmetallen, wie z. B.
Au(111) [191], Cu(111) [192–194], Ni(111) [195], Re(0001) [105, 196], Rh(111) [197,
198], Ru(0001) [49,53,195,199–201], Pd(111) [202] und Pt(111) [203–206] realisiert.
Dabei wurde das Ceroxid hauptsächlich durch das Elektronenstrahlverdampfen von
Cer-Metall in einem Sauerstoffhintergrunddruck oder durch die gezielte Nachoxi-
dation nach der Deposition auf den einkristallinen Übergangsmetall-Substraten ge-
wachsen.
Ceroxid weist gegenüber den Übergangsmetallen eine sehr große Gitterfehlanpassung
auf, die für Ruthenium und Rhenium ∼ 40% [192, 195] beträgt und für andere
Übergangsmetalle ähnlich große Werte annimmt. Deshalb ist davon auszugehen,
dass es zu einem Volmer-Weber- oder Stranski–Krastanov-Wachstum kommt und
sich somit 3D-Ceroxid-Inseln auf den Substraten ausbilden.
Dies wurde bereits bei geringen Bedeckungen und für Substrattemperaturen zwi-
schen 250℃ und 700℃ durch STM-Untersuchungen beobachtet. Für Submonolagen-
Bedeckungen von Ceroxid auf Ru(0001) stellten Lu et al. [199] ein Volmer-Weber-
Wachstum von CeO2-Inseln fest, die eine unregelmäßige Form aufwiesen und teil-
weise um 30 ° gegeneinander rotiert waren. Zusätzlich konnten sie zeigen, dass die
Nukleation der Inseln vermehrt an Stufenkanten stattfindet. Für das Wachstum von
0,9Monolagenäquivalenten (MLE) Ceroxid auf Rh(111) fanden Eck et al. [197] nach
dem Heizen auf 680–700℃ geordnete kristalline Ceroxid-Inseln, die hauptsächlich
eine hexagonale Form aufwiesen. Bei niedrigeren Substrattemperaturen von 250℃
und einer Bedeckung von 2,5MLE Ceroxid beobachteten sie eine erhöhte Inseldich-
te bei gleichzeitig kleinerer Inselgröße, wobei die Ceroxid-Inseln eine verminderte
Kristallinität aufwiesen. Es konnte festgestellt werden, dass geschlossene Ceroxid-
Filme von mehreren Monolagen aufgrund des Insel-Wachstums eine sehr große Ober-
flächenrauhigkeit und hohe Defektdichten zeigen [199]. Neuere Studien von Nilius
et al. [53] konnten mit Hilfe von STM und Rastertunnelspektroskopie (scanning
tunneling spectroscopy, STS) für die Tieftemperatur-Deposition bei 100K und an-
schließender Deposition bei 700K zeigen, dass sich ein Ceroxid-Film ausbildet, der
zusätzlich Ceroxid-Inseln mit unterschiedlichen Stufenkanten aufweist. Die Stufen-
kanten besitzen dabei verschiedene Orientierungen und unterscheiden sich deutlich
in der elektronischen Struktur.
Durch die Untersuchungen des Ceroxid-Wachstums auf Ru(0001) mit Hilfe der Beu-
gung von niederenergetischen Elektronen (LEED) konnten Mullins et al. [195] und
Lu et al. [199] im Bereich von Submonolagen-Bedeckungen bis zu mehreren Mo-
nolagen Ceroxid ein p(1,4 × 1,4)-Beugungsmuster ausmachen [195, 199]. Bei nied-
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rigen Bedeckungen traten zusätzlich Ru(0001)-(1 × 1)-Reflexe des Substrates und
Ru(0001)-(2× 2)O-Reflexe der Sauerstoff-belegten Ruthenium-Oberfläche auf, wäh-
rend bei hohen Bedeckungen die Ruthenium-Oberfläche vollständig durch Ceroxid
bedeckt war und nur noch p(1,4× 1,4)-Reflexe beobachtet wurden. Lu et al. speku-
lieren anhand von STM-Ergebnissen, dass das p(1,4 × 1,4)-Beugungsmuster durch
ein (5 × 5) auf (7 × 7) Koinzidenzgitter von Ceroxid auf Ru(0001) erklärt werden
kann. Weiterhin konnten Lu et al. zeigen, dass die p(1,4 × 1,4)-Beugungsreflexe
durch ein nachträgliches Heizen bei 900K in einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 4 × 10−7 mbar schärfer wurden, das Ceroxid deshalb eine bessere Ordnung
aufwies und sie wiesen durch STM-Untersuchungen nach, dass es zur Bildung von
größeren Ceroxid-Inseln kam. Für Ceroxid auf Cu(111) zeigte das Beugungsmus-
ter für eine Bedeckung im Bereich von 2ML Ceroxid und einer Substrattemperatur
von 520K scharfe (1,5× 1,5)-Reflexe zusammen mit schwachen (1× 1)-Reflexen des
Cu(111)-Substrats [192, 193]. Beim Heizen des Substrats auf 970K wurden die Re-
flexe schärfer und die Intensität der (1× 1)-Reflexe des Cu(111)-Substrates nahm
zu. Dies deutet ebenfalls auf ein Wachstum geordneter Ceroxid-Inseln hin, wobei
die Inseldichte bei zunehmender Temperatur abnimmt und gleichzeitig eine größere
Substratfläche exponiert wird. Für Ceroxid auf Pt(111) wird wieder ein p(1,4×1,4)-
Beugungsmuster beobachtet [203], wobei neuere Studien von Luches et al. [206]
neben den p(1,4 × 1,4)-Reflexen für Submonolagen-Bedeckung Satelliten-Reflexe
beobachteten, die auf Rotationsdomänen hindeuten, welche um ±5 ° gegeneinan-
der rotiert sind. Für das Wachstum von Ceroxid auf Rh(111) beobachteten Eck et
al. [197] für Bedeckungen im Submonolagen-Bereich bis zu mehreren Monolagen
ein p(1,4 × 1,4)-Beugungsmuster über einen Temperaturbereich von 300℃–750℃.
Dieses war für Wachstumstemperaturen von 300℃–550℃ von Satelliten-Reflexen
begleitet, die sie durch Mehrfachbeugung erklärten.
Neben den strukturellen Untersuchungen durch STM und LEED wurde das Ceroxid-
Wachstum auf den Übergangsmetallen für Bedeckungen im Submonolagen-Bereich
bis hin zu mehreren Monolagen mit Hilfe von XPS spektroskopiert [192,193,195,197,
204]. Die XPS-Untersuchungen zeigten, dass Ceroxid auf Ru(0001) beim Wachstum
in Sauerstoffhintergrunddruck oder durch nachträgliche Oxidation bei Sauerstoffpar-
tialdrücken von pO2 = 1×10−7 mbar vollständig oxidiert werden konnte und somit als
CeO2 vorlag. Weiterhin war es Mullins et al. [195] möglich, durch Deposition von me-
tallischem Cer auf Ru(0001) in einem Sauerstoffhintergrunddruck von 1× 10−8 Torr
vollständig reduziertes Ce2O3 zu wachsen, wie sie anhand des Ce4d-Niveaus nach-
wiesen. Durch die spektroskopische Charakterisierung des Oxidationszustandes in
Abhängigkeit der Temperatur konnte festgestellt werden, dass es zu einer Zunah-
me von Sauerstoff-Fehlstellen mit steigender Temperatur kommt. Auf Cu(111) blieb
das Ceroxid thermisch stabil bis zu einer Temperatur von 1070K [192], wohingegen
Hardacre et al. [203] beim Wachstum von Ceroxid auf Pt(111) eine Legierungsbil-
dung zwischen Cer und Platin bei einer Temperatur von etwa 1100K beobachte-
ten, die mit einer geringen Reduktion des Ceroxids einherging. Eine Oberflächen-
Legierungsbildung, die mit einer Zersetzung des Ceroxids einherging, konnten auch
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Eck et al. zwischen Cer und Rhodium für das Wachstum von Ceroxid auf Rh(111)
in Abhängigkeit der Bedeckung und der Temperatur (T & 700℃) nachweisen.
In einer sehr aktuellen Studie (Juli 2013) zum Wachstum von Ceroxid auf Re(0001),
welches bei Raumtemperatur deponiert wurde und anschließend bei 850K in einem
Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1 × 10−7 mbar ausgeheilt wurde, konnten
Grinter et al. [105] mit Hilfe von resonanter Röntgen-Photoemissionselektronenmi-
kroskopie (XPEEM) beobachten, dass die Ceroxid-Inseln mit einer lateralen Aus-
dehnung von 20 nm bis 300 nm einen nahezu einheitlichen Oxidationszustand auf-
wiesen. Des Weiteren konnten sie verschiedene Rotationsdomänen in LEED- und
LEEM-Aufnahmen identifizieren.
5.2 Wachstumsmodus von Ceroxid auf Ru(0001)
Zur Aufklärung des Wachstumsmodus zeigt Abb. 5.1 LEEM-Aufnahmen mit einem
Gesichtsfeld (FOV) von 6µm während des Wachstums von Ceroxid auf Ru(0001)
bei unterschiedlichen Substrattemperaturen und zunehmender Ceroxid-Bedeckung.
Der Sauerstoffhintergrunddruck während des Wachstums betrug zwischen pO2 =
2 × 10−7 Torr und pO2 = 5 × 10−7 Torr, während der Cer-Fluss bei 0,5 Å/min lag.
Dies führt zu hoch oxidiertem CeO2−δ, wobei δ nahezu null beträgt, wie in Ab-
schnitt 5.2.2 gezeigt werden wird. Für jede Wachstumstemperatur ist eine Serie
von drei LEEM-Aufnahmen gezeigt (575℃, (a)–(c); 800℃, (d)–(f); 900℃, (g)–(i);
1000℃, (j)–(l)). Die erste Aufnahme einer jeden Serie zeigt dabei die Ru(0001)-
Oberfläche mit atomaren Stufenkanten (dünne schwarze Linien), Stufenbündeln
(breite schwarze Linien) und den dazwischenliegenden Substratterrassen, wobei die
Ru(0001)-Oberfläche dem während des Ceroxid-Wachstums verwendeten Sauerstoff-
hintergrunddruck schon ausgesetzt ist, der Shutter des Ceroxid-Verdampfers jedoch
noch geschlossen ist. Das anfängliche Wachstum mit Ceroxid-Bedeckungen zwischen
0,02ML–0,05ML wird durch die zweite LEEM-Aufnahme einer Serie veranschau-
licht, wobei eine Ceroxid-Monolage (ML) einer O-Ce-O Trilage der CeO2(111)-
Fluorit-Struktur mit einer Schichtdicke von 3,12Å entspricht. Es ist in den LEEM-
Bildern die anfängliche Nukleation von Ceroxid-Inseln auszumachen. Schließlich
zeigt die dritte Aufnahme einer jeweiligen Serie das fortgeschritteneWachstum bei ei-
ner Bedeckung zwischen 0,61ML und 1,83ML, bei dem sich bereits einzelne Ceroxid-
Inseln mit einer fast perfekt vollständigen dreieckigen Form ausgebildet haben. In
den Aufnahmen (f) und (i) rührt der Kontrastunterschied verglichen mit den restli-
chen LEEM-Aufnahmen von einer veränderten kinetischen Energie der Elektronen
von Ekin = 16,4 eV im Gegensatz zu Ekin = 13,1 eV her.
Die Wachstumssequenz bei 575℃ erweckt zuerst den Eindruck, dass sich bei die-
ser Wachstumstemperatur ein geschlossener Ceroxid-Film ausbildet. Bei höheren
Wachstumstemperaturen bilden sich jedoch freistehende Ceroxid-Inseln aus, deren
Größe und Nukleationsdichte von der Substrattemperatur abhängen. Eine weitere
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Abb. 5.1 Wachstum von Ceroxid auf Ru(0001) bei unterschiedlichen Substrattem-
peraturen und Ceroxid-Bedeckungen. Von oben nach unten: Erhöhung der
Wachstumstemperatur. Von links nach rechts: Zunehmende Bedeckung.
Die Ceroxid-Inselgröße nimmt mit der Wachstumstemperatur zu, wäh-
rend die Ceroxid-Inseldichte abnimmt. Der in (f) und (i) zu beobachtende
Kontrastwechsel ist auf eine veränderte kinetische Energie der Elektronen
zurückzuführen. (aus [1])
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Zunahme der Wachstumstemperatur resultiert in einer Abnahme der Nukleations-
dichte, wobei die Ceroxid-Inselgröße gleichzeitig zunimmt und es zum Wachstum
von Ceroxid-Inseln mit einer fast perfekt vollständigen Dreiecksform kommt. Aus
diesem Grund ist davon auszugehen, dass es auch bei einer Depositionstempera-
tur von 575℃ zu einem Insel-Wachstum mit entsprechend hoher Nukleationsdichte
und geringer Inselgröße kommt, das jedoch im Bereich der Auflösungsgrenze des
LEEMs liegt und lediglich anhand der körnigen Struktur der LEEM-Aufnahmen
(b)–(c) erahnt werden kann. Dies ist im Einklang mit den STM-Erkenntnissen von
Eck et al. [197], die für das Ceroxid-Wachstum auf Rh(111) bei niedrigen Wachs-
tumstemperaturen eine hohe Inseldichte mit entsprechend kleinen Inseln vorfanden.
Weiterhin ist zu beobachten, dass die Nukleationsdichte mit zunehmender Bede-
ckung nicht weiter zunimmt, sondern lediglich von der Wachstumstemperatur ab-
hängt. Die Nukleationskeime bilden sich dabei bei einer Bedeckung von einigen Pro-
zent einer Monolage Ceroxid aus, wie der zweiten LEEM-Aufnahme der jeweiligen
Wachstumsserie zu entnehmen ist. Dies lässt auf ein Arrhenius-Verhalten hindeu-
ten, das zum Ende des Abschnitts näher erörtert werden wird. Darüber hinaus kann
aus Echtzeit-LEEM-Aufnahmen (Daten nicht gezeigt), die das Wachstum einer ein-
zelnen Insel zeigen, auf die Einkristallinität der Ceroxid-Inseln geschlossen werden.
Trotz des Sauerstoffhintergrunddrucks von bis zu pO2 = 5× 10−7 Torr während der
Ceroxid-Deposition konnte kein Wachstum von Rutheniumoxid-Spezies beobachtet
werden. Dies ist auf den äußerst geringen dissoziativen Sauerstoff-Haftkoeffizienten
für molekularen Sauerstoff auf Ruthenium zurückgeführen [207].
Für eine genauere Analyse der Form und Höhe der Ceroxid-Inseln zeigt Abb. 5.2 eine
Rasterkraftmikroskopie-Aufnahme (AFM) mit entsprechenden Linienprofilen nach
dem Wachstum von 1ML Ceroxid bei einer Substrattermperatur von 800℃ und ei-
nem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 Torr. Sämtliche Ceroxid-Inseln
weisen eine fast perfekte Dreiecksform auf und besitzen eine anhand der Linienprofi-
len bestimmte Höhe von etwa 3 nm. Eine genau Auswertung der Dreiecksfrom zeigt,
dass es sich nicht um gleichschenklige Dreiecke handelt. Zwei Dreieckseiten weisen
eine identische Länge auf, während die dritte Seite verkürzt ist. Die entsprechenden
Winkel im Dreieck ergeben sich entsprechend zu (66± 1) ° und (54± 1) °. Weiterhin
ist in den Linienprofilen deutlich zu erkennen, dass die Inseln steile Kanten besitzen
und die Insel-Oberflächen Stufenkanten und breite Terrassen aufweisen. Es scheint,
als ob die Stufenkanten auf den Ceroxid-Inseln maßgeblich von den Stufenkanten
des Substrates beeinflusst werden. Dieses Verhalten wird ausführlicher in Abschnitt
5.2.1 diskutiert. Bei den dunklen kleinen schwarzen Punkten bzw. langgezogenen
Rechtecken ist noch nicht endgültig geklärt, ob es sich um Kontaminationen durch
die Exposition der Probe an ambienten Bedingungen handelt, oder ob eine weite-
re Ceroxid-Phase wie z. B. die CeOx(001)-Phase beobachtet werden kann. Bei den
Punkten ist dabei wohl eher von einer Kontamination auszugehen als bei den Recht-
ecken.
Bestimmt man aus entsprechenden LEEM-Abbildungen für einen Wachstumstem-
peraturbereich von 700℃ bis 1000℃ die Inseldichte von Ceroxid, welche mit Bede-
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Abb. 5.2
(a) 1,5 × 1,5µm2 ex-situ AFM-
Aufnahme nach dem Wachs-
tum von nahezu voll oxidier-
ten Ceroxid-Inseln auf Ru(0001)
bei einer Substrattemperatur von
800℃ und einem Sauerstoffhin-
tergrunddruck von pO2 = 5 ×
10−7 Torr mit einer Bedeckung
von 1ML. Die zugehörigen Lini-
enprofile in (b) lassen sowohl ei-
ne ungefähre Höhe der Ceroxid-
Inseln von 3 nm als auch steile
Kanten der Inseln erkennen. Dar-
über hinaus weisen die Linienpro-
file die Terrassen und Stufenkan-
ten des Substrates auf. Aus An-
schauungsgründen wurden in (a)
und (b) unterschiedliche Unter-
gründe abgezogen und die Linien-
profile in (b) vertikal verschoben.
(aus [1])
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ckungen zwischen 1,5ML und 4,5ML bei Sauerstoffhintergrunddrücken von pO2 =
2×10−7 bis pO2 = 5×10−7 gewachsen wurde, erhält man in Abhängigkeit der Tem-
peratur ein Arrhenius-Verhalten∗ der Ceroxid-Inseldichte mit einer Aktivierungs-
energie von EA = (2,03 ± 0,08) eV wie die entsprechende Auftragung in Abb. 5.3
zeigt. Prinzipiell wäre es möglich daraus die Höhe der Diffusionsbarriere Ed anhand
der Nukleationstheorie von Venables et al. [209] zu bestimmen. Da es jedoch zu
viele unbekannte Parameter für die Diffusion und die Anlagerung von Ceroxid auf
Ruthenium, darunter auch die Unkenntnis über die exakte Zusammensetzung der
diffundieren Ceroxid-Spezies, gibt, wäre es an dieser Stelle zu spekulativ eine Höhe
der Diffusionsbarriere nach der Nukleationstheorie zu berechnen.
Zusammenfassend konnte mit Hilfe von in-situ LEEM und ex-situ AFM Untersu-
chungen gezeigt werden, dass Ceroxid unter den verwendeten Präparationsbedingun-
∗Die Arrhenius-Gleichung k = Ae
−EA
kBT beschreibt die Abhängigkeit einer chemischen Reaktion
von der Temperatur [208]. Man spricht von einem Arrhenius-Verhalten, wenn sich der natürliche
Logarithmus einer physikalischen Messgröße antiproportional zur Temperatur verhält.
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Abb. 5.3 Ceroxid-Inseldichte als Funktion der Wachstumstemperatur im Bereich
von 700℃ bis 800℃. Die Auftragung deutet auf ein Arrhenius-Verhalten
mit einer Aktivierungsenergie von EA = (2,03 ± 0,08) eV hin. Die In-
seldichten wurden durch LEEM-Aufnahmen von Ceroxid bestimmt, wel-
ches auf Ru(0001) bei Sauerstoffhintergrunddrücken im Bereich von pO2 =
2× 10−7 Torr bis pO2 = 5× 10−7 Torr und Bedeckungen zwischen 1,5ML
und 4,5ML gewachsen wurde. (aus [1])
gen dreieckige 3D-Inseln auf Ru(0001) in einem Volmer-Weber-Wachstumsmodus
[210] ausbildet. Abhängig von der Wachstumstemperatur ändert sich die Nukleati-
onsdichte und die Ceroxid-Inselgröße entsprechend einem Arrhenius-Verhalten. Bei
hohen Wachstumstemperaturen bis 1000℃ kommt es dabei zu einem Wachstum
von fast perfekten nicht gleichschenkligen dreieckigen Inseln, welches für inver-
se Ceroxid-Modellkatalysatoren das erste Mal beobachtet werden konnte. Ande-
re Studien an inversen Modellkatalysatoren wie Ceroxid auf Ru(0001) [199], auf
Pt(111) [205,206] oder Rh(111) [197,198] beobachteten bei niedrigeren Wachstums-
temperaturen hauptsächlich die Ausbildung von unregelmäßig geformten oder hexa-
gonalen Ceroxid-Inseln.
5.2.1 Einfluss der Substratmorphologie
Um den Einfluss der Substratmorphologie auf die Inselgröße und Nukleationsdichte
zu untersuchen, zeigt Abb. 5.4 LEEM-Aufnahmen bei unterschiedlichen Gesichts-
feldern von (a) 15µm und (b) 30µm nach dem Wachstum von 4,5ML Ceroxid
bei einer Substrattemperatur von 900℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 5× 10−7 Torr. Für die kinetischen Energien der Elektronen (a) Ekin = 22,5 eV
und (b) Ekin = 30 eV erscheinen die Stufenbündel von Ru(0001) heller als aus-
gedehnte Substratterrassen [56], da sie einfacher zu oxidieren sind. Die Oxidation
der Stufenbündel wird von der frühen Nukleation [211] der (1× 1)-O Adsorbatlage
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Abb. 5.4 LEEM-Aufnahmen bei Gesichtsfeldern von (a) FoV = 15µm und (b)
FoV = 30µm nach dem Wachstum von Ceroxid auf Ru(0001) bei 900℃
Substrattemperatur und pO2 = 5× 10−7 Torr Sauerstoffhintergrunddruck.
Verdeutlicht wird das Nukleationsverhalten von Ceroxid-Inseln auf Ter-
rassen und an Stufenbündeln des Substrates. Ceroxid-Inseln mit einer fast
perfekten Dreiecksform bilden sich hauptsächlich auf Substratterrassen
aus, während die Nukleationsdichte an Stufenbündeln deutlich erhöht ist
und die Ceroxid-Inseln stärker von der perfekten dreieckigen Struktur ab-
weichen und kleiner sind. (aus [1])
aus der (2× 1)-O Sättigungsbedeckung bei Sauerstoffhintergrunddrücken im nahen
UHV-Bereich begleitet. Wie man den LEEM-Aufnahmen entnehmen kann, ist die
Nukleationsdichte der Ceroxid-Inseln an Stufenbündeln deutlich erhöht, während die
Inselgröße sehr viel geringer ausfällt. Große Ceroxid-Inseln mit einer fast perfekten
dreieckigen Form bilden sich hauptsächlich auf ausgedehnten Terrassen aus.
Für eine detailliertere Untersuchung der Auswirkungen von Stufenkanten und Stu-
fenbündeln auf die Form der Ceroxid-Inseln zeigt Abb. 5.5 LEEM-Aufnahmen vor
und nach dem Wachstum von Ceroxid bei 850℃ Substrattemperatur und pO2 =
5 × 10−7 Torr Sauerstoffhintergrunddruck. Abbildung 5.5 (c) zeigt dabei die Über-
lagerung der Aufnahme (b) nach einer Driftkorrektur mit Aufnahme (a) um einen
direkten Vergleich zwischen Substratmorphologie und Ceroxid-Inselform zu ermögli-
chen. Die Drift kommt durch das Abkühlen der Probe nach dem Wachstum zustan-
de und kann während der Messung nicht vollständig kompensiert werden. Es wird
deutlich, dass die Substratstufen trotz einer sehr hohen Wachstumstemperatur von
850℃ einen deutlichen Einfluss auf die Form der Ceroxid-Inseln ausüben. Während
die Kanten der Ceroxid-Inseln, die parallel zum Gradienten des lokalen Höhenpro-
fils des Substrates bzw. in Richtung der lokalen Kristall-Fehlorientierung verlaufen,
einen sehr geraden Verlauf aufweisen, ist dies nicht der Fall für Ceroxid-Inselkanten,
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(a) (b) (c)
2 µm
Abb. 5.5 LEEM-Aufnahmen (a) der sauberen Ru(0001)-Oberfläche und (b) nach
dem Wachstum von Ceroxid auf Ru(0001) bei 850℃ Substrattemperatur
und pO2 = 5 × 10−7 Torr Sauerstoffhintergrunddruck aus der annähernd
gleichen Oberflächenregion. (c) zeigt eine Überlagerung von (a) und (b)
nach der Driftkorrektur, um den Einfluss der Substratmorphologie auf
die Ceroxid-Inselform zu verdeutlichen. Das Inset zeigt einen vergrößer-
ten Bereich der in (b) markierten Insel, die zum einen eine äußerst gera-
de Inselkante und zum anderen eine gekrümmte Inselkante aufweist. Die
Krümmung wird durch ein in direkter Nähe befindliches Stufenbündel ver-
ursacht, welches das Wachstum behindert. (aus [186])
die senkrecht zur lokalen Kristall-Fehlorientierung ausgerichtet sind. Diese Kanten
folgen eher dem Verlauf der Stufen des Substrates und sind deshalb eher gekrümmt.
Daher weisen die Ceroxid-Inseln oft zwei perfekte gerade Kanten auf, während die
dritte Kante gekrümmt ist, wie das Inset in Abb. 5.5 (b) verdeutlicht. Ex-situ AFM-
Aufnahmen (Daten nicht gezeigt) belegen, dass die Ausbreitung der Ceroxid-Inseln
während des Wachstums an der höher gelegenen Seite einer Stufenkante begrenzt
wird und damit ein Überwachsen der Substratstufen unterbunden ist. Dieses Wachs-
tumsverhalten entspricht dem Modell des Teppichwachstums und ist schematisch in
Abb. 5.6 dargestellt. Wenn die Wachstumsrichtung der Ceroxid-Inseln (Abb. 5.6 (a))
mit der lokalen Orientierung der Substratstufenkanten übereinstimmt, kommt es
beim Überwachsen der Stufe zu einer Abstandsvergrößerung zwischen Ceroxid-Film
und unterer Substratterrasse in der Umgebung der Substratstufe wie Abb. 5.6 (d)
veranschaulicht. Dabei wird vorausgesetzt, dass das Ceroxid nicht elastisch genug ist,
um sich der Topografie der Substratstufe anzupassen und es dadurch zu einer vermin-
derten Wechselwirkung zwischen Ceroxid-Film und Substrat kommt. Aus thermo-
dynamischer Sicht führt die Summe aus zusätzlicher elastischer Verformungsenergie
und reduzierter Wechselwirkungsenergie zwischen Film und Substrat zu einer Ver-
größerung der Gesamtenergie pro Ceroxid-Oberflächeneinheit. Dies bewirkt selbst
unter Vernachlässigung von kinetischen Effekten eine erhebliche Aktivierungsener-
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Abb. 5.6 Modellschema des Teppichwachstums in Abhängigkeit der Substratmor-
phologie. (a) und (b) ungestörtes Wachstum, wobei die Inseln auf Substrat-
terrassen (a) und auf einer gestuften Oberfläche (b), die eine lokale Fehlori-
entierung senkrecht zur Wachstumsrichtung der Inseln aufweist, eine fast
perfekte Dreiecksform ausbilden. (c) Unterdrücktes Wachstum aufgrund
des parallelen Verlaufs von lokaler Fehlorientierung und Wachstumsrich-
tung der Inseln. (d) Teppichwachstum über niedrige Stufenkanten. (e) Un-
terbundenes Wachstum aufgrund hoher Substratstufen. (aus [186])
gie für das Überwachsen von Substratstufen. Wenn die Substratstufe zu hoch ist,
wird die elastisch verformte Ceroxid-Fläche und damit die Verformungsenergie zu
groß, um die entsprechende Stufe zu überwachsen und es kommt zu einer Unterbre-
chung des Wachstums durch die Stufe (siehe Abb. 5.6 (e)). Auf analoge Weise lässt
sich das eingeschränkte Wachstum von einer geraden Ceroxid-Inselkante durch eine
gekrümmte Substratstufenkante erklären. Die zu verformende Ceroxid-Fläche wäre
ebenfalls zu groß für das Überwachsen der Substratstufe.
Es konnte gezeigt werden, dass die Substratmorphologie und insbesondere Substrat-
stufen und Stufenbündel einen entscheidenden Einfluss auf die Inselform, die In-
selgröße und auf die Nukleationsdichte ausüben. Dabei folgt das Wachstum der
Ceroxid-Inseln dem Modell des Teppichwachstums.
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5.2.2 Oxidationszustand in Abhängigkeit der
Wachstumsbedingungen
Um in Abschnitt 5.2.3 den Einfluss des Oxidationszustandes auf die laterale Bezie-
hung der Ceroxid-Inseln zum Substrat untersuchen zu können wird im Folgenden
die Abhängigkeit des Oxidationszustandes von den Präparationsbedingungen mit
Hilfe von XPEEM bei einer Photonenenergie von hν = 165 eV untersucht. Hierzu
wird das Ce4d-Niveau der unterschiedlich präparierten Proben spektroskopiert. Ob-
wohl das Ce4d-Niveau aufgrund von interatomaren Hybridisierungseffekten und star-
ker intraatomarer Multiplettkopplung zwischen den Ce4d- und den Ce4f -Zuständen
ähnlich komplex aufgebaut ist wie das Ce3d-Niveau [212], ist es trotzdem möglich,
den Oxidationszustand von Ceroxid anhand der relativen Intensität der Peaks W′′′
und X′′′ im Vergleich zur Gesamtintensität des Ce4d-Spektrums zu bestimmen [83].
Abb. 5.7 (a) zeigt das um den inelastischen Sekundärelektronenhintergrund bereinig-
te Ce4d-Spektrum nach dem Wachstum von 5,6ML Ceroxid bei einer Substrattem-
peratur von 850℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5× 10−7 Torr.
Aufgrund der relativen Intensität der Peaks W′′′ und X′′′ verglichen mit der In-
tensität der Peaks A, B und C kann gefolgert werden, dass das Ceroxid bei den
verwendeten Präparationsbedingungen nahezu voll oxidiert ist. An dieser Stelle sei
darauf hingewiesen, dass die XPEEM-Photoelektronenspektren eine geringere Auf-
lösung aufweisen als hochauflösende XPS-Spektren und die Peaks deshalb eine grö-
ßere Breite besitzen und nicht ganz so scharf erscheinen. Dies hat jedoch keinerlei
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Abb. 5.7 Ce4d-XPEEM-Spektren um den Sekundärelektronenhintergrund bereinigt
nach dem Wachstum von (a) 5,6ML und (b) 3,3ML Ceroxid auf Ru(0001)
bei einer Substrattemperatur von (a) 850℃ und (b) 360℃ und einem
Sauerstoffhintergrunddruck von (a) pO2 = 5 × 10−7 Torr und (b) pO2 =
1×10−8 Torr. (a) offenbart fast voll oxidiertes CeO2−δ, während (b) partiell
reduziertes Ceroxid zeigt. (aus [186])
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Einfluss auf die Auswertung bezüglich des Oxidationszustands. Für das Ceroxid-
Wachstum bei geringerem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1× 10−8 Torr und
einer Wachstumstemperatur von 360℃ zeigt Abb. 5.7 (b) das wieder um den inelas-
tischen Sekundärelektronenhintergrund bereinigte Ce4d-Spektrum. Der Oxidations-
zustand fällt für diese Präparationsbedingungen sehr viel geringer aus, da die Peaks
W′′′ und X′′′ relativ zur Gesamtintensität des Spektrums sehr viel weniger Intensität
aufweisen.
Normalerweise beobachtet man für Ceroxid auf Metallsubstraten beim Heizen auf
hohe Temperaturen, dass das Ceroxid drastisch reduziert wird und sich der Oxida-
tionszustand damit verringert [196,204]. Hier konnte jedoch gezeigt werden, dass es
selbst bei Temperaturen von bis zu 850℃ durch einen Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 5×10−7 Torr möglich ist, hoch oxidiertes Ceroxid zu wachsen. Durch reso-
nante Photoelektronenspektroskopie (RPES) des Ceroxid-Valenzbandes [213] konnte
gezeigt werden, dass für eine Wachstumstemperatur von 430℃ bereits ein Sauer-
stoffhintergrunddruck von pO2 = 1× 10−7 Torr ausreicht, um voll oxidiertes Ceroxid
zu wachsen (Daten nicht gezeigt).
Insgesamt kann gefolgert werden, dass Ceroxid beim Wachstum mit einer Wachs-
tumsrate von 0,5 Å/min und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 1×10−8 Torr
teilweise reduziert ist, während ein hoher Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 =
5× 10−7 Torr bis zu sehr hohen Temperaturen von 850℃ zu nahezu voll oxidiertem
Ceroxid führt.
5.2.3 Laterale Beziehung der Ceroxid-Inseln zum Substrat
Um die laterale Beziehung zwischen Ceroxid-Inseln und Ru(0001)-Substrat in Ab-
hängigkeit des Ceroxid-Oxidationszustandes und der Präparationsbedingungen auf-
zuklären, ist vor allem das SPELEEM-Instrument von Elmitec im niederenergeti-
schen Elektronenbeugungsmodus (LEED) wegen der hohen Sensitivität und Auf-
lösung gegenüber konventionellen LEED-Instrumenten prädestiniert. Abbildungen
5.8–5.13 zeigen Beugungsbilder von Ceroxid, welches bei verschiedenen Präparati-
onsbedingungen und damit auch unterschiedlichen Oxidationszuständen auf Ru(0001)
gewachsen wurde.
Bevor die teilweise recht komplexen LEED-Aufnahmen vorgestellt und analysiert
werden, soll noch einmal ein kurzer Überblick über die bereits publizierten und zu
erwartenden LEED-Muster von Ceroxid auf Ru(0001) und anderen Übergangsme-
tallen gegeben werden. Vergleicht man die Oberflächengitterkonstanten von Ceroxid
(aCeO2(111)S = 3,82Å, a
Ce2O3(111)
S = 3,95Å, a
Ce2O3(0001)
S = 3,89Å) [37] mit der Ober-
flächengitterkonstanten von Ru(0001) (aRu(0001)S = 2,706Å), so erhält man für die
LEED-Aufnahmen in der einfachsten Annahme eine inkohärente Überlagerung von
3- oder 6-zähligen Beugungsbildern, wobei die Ceroxid-Reflexe um das 1,41–1,46 fa-
che näher am (00)-Reflex liegen als die Ru(0001)-Reflexe. Sind die Ceroxid-Reflexe
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gegenüber den Ru(0001)-Reflexen nicht verdreht, die Reflexe zeigen also in identi-
sche kristallographische Richtungen, entspricht dies einer p(1,41× 1,41)- bzw. einer
p(1,46 × 1,46)-Überstruktur. Eine entsprechende p(1,4 × 1,4)-Struktur wurde be-
reits für CeO2 auf Ru(0001) berichtet [195, 199]. Auch für Übergangsmetalle wie
Rh(111) (aRh(111)S = 2,69Å) oder Cu(111) (a
Cu(111)
S = 2,55Å) wurden schon ent-
sprechende p(1,4 × 1,4) [197] bzw. p(1,5 × 1,5) [192] Beugungsmuster beobachtet.
Für Ceroxid auf Cu(111) spekulierten Matolín et al., dass es sich um eine kom-
mensurable Überstruktur handelt, da 3aCu(111)S ≈ aCeO2(111)S entspricht. Sie blieben
jedoch einen experimentellen Beweis schuldig. Aufgrund der sehr hohen Auflösung
des SPELEEM-Instruments kann im Folgenden gezeigt werden, dass Ceroxid auf
Ru(0001) eine kommensurable Beziehung zum Substrat aufweist. Zunächst wird je-
doch der Einfluss der Wachstumstemperatur und des Oxidationszustands auf das
Beugungsbild untersucht.
Abb. 5.8 zeigt LEED-Aufnahmen (Ekin = 60 eV) nach demWachstum von 3ML Cer-
oxid bei einer Substrattemperatur von 430℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck
von (a) pO2 = 1 × 10−8 Torr und (b) pO2 = 5 × 10−7 Torr. Die Präparationsbedin-
gungen für das Beugungsbild aus (a) führen dabei zu einem relativ geringen Oxi-
dationszustand, während (b) voll oxidiert ist (vgl. Abschnitt 5.2.2). Das zugehörige
Beugungsbild für den niedrigen Oxidationszustand weist deutlich eine p(1,4× 1,4)-
Überstruktur auf und lediglich sehr schwache Ru(0001)-Beugungsreflexe. Dies weist
auf einen fast komplett geschlossenen Ceroxid-Film hin, welches in sehr gutem Ein-
klang mit den LEEM-Beobachtungen bei niedrigenWachstumstemperaturen ist (vgl.
Abschnitt 5.2). Zusätzlich weist das Beugungsbild Ceroxid-Rotationsdomänen auf.
Für eine vereinfachende Diskussion wird im Folgenden von zwei Arten von Rotations-
domänen gesprochen. A-Typ Ceroxid-Rotationsdomänen sind als Ceroxid-Domänen
mit einer azimutalen Ausrichtung definiert, die perfekt mit der azimutalen Aus-
richtung des Substrat-Kristallgitters übereinstimmt, wie durch die schwarze Linie
in Abb. 5.8 (a) dargestellt ist. B-Typ Ceroxid-Rotationsdomänen beinhalten dage-
gen sämtliche Ceroxid-Domänen, die mit der azimutalen Substratausrichtung einen
nicht verschwindenden Winkel ϕ 6= 0 einschließen, wie in Abb. 5.8 (b) veranschau-
licht ist. Die in Abb. 5.8 (a) zu beobachtenden B-Typ Ceroxid-Rotationsdomänen
sind bis zu einem Winkel von ±10 ° rotiert und führen zu der azimutal aufgewei-
teten Intensitätsverteilung. Die mittlere Rotation der B-Typ Domänen 〈ϕ〉 = 0 °
stimmt dabei mit der Substratausrichtung überein. Dies wird durch die schwarze
Linie in Abb. 5.8 (a) hervorgehoben, die in Richtung der Substratausrichtung zeigt.
Anhand der ersten Beugungsordnung, welche exemplarisch durch die innere weiße
Ellipse markiert ist, erscheint die Intensitätsverteilung der B-Typ Rotationsdomä-
nen zunächst gaußförmig. Die zweite Beugungsordnung, welche erneut durch die
äußere weiße Ellipse hervorgehoben ist, offenbart jedoch, dass es sich um diskrete
Beugungsreflexe handelt, die z. B. besonders gut an den Enden der Ellipse zu erken-
nen sind. Dies deutet darauf hin, dass es sich um wohlgeordnete Ceroxid-Domänen
handelt, die unterschiedliche diskrete azimutale Orientierungen aufweisen.
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Abb. 5.8 LEED-Aufnahmen nach dem Wachstum von 3ML Ceroxid bei einer Sub-
strattemperatur von 430℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von (a)
pO2 = 1 × 10−8 Torr und (b) pO2 = 5 × 10−7 Torr. Aufgrund der un-
terschiedlichen Sauerstoffpartialdrücke während des Wachstums weist (a)
einen niedrigen Oxidationszustand auf, während (b) voll oxidiert ist. Die
sehr schwachen Ru(0001)-Reflexe in den Beugungsbildern weisen auf ei-
ne von Ceroxid fast vollständig bedeckte Oberfläche hin, während die
Reflexe mit hoher Intensität der p(1,4 × 1,4) Ceroxid-Phase zugeordnet
werden können, die zusätzliche Rotationsdomänen aufweist. Diese hän-
gen wiederum von dem Oxidationszustand des Ceroxids ab. Für Ceroxid
mit einem niedrigen Oxidationszustand (a) liegt die mittlere Orientie-
rung der B-Typ Ceroxid-Rotationsdomänen in Substratrichtung (schwar-
ze Linie), während sie um ϕ = 30 ° (gestrichelte schwarze Linie) für voll
oxidiertes Ceroxid (b) rotiert ist. Die weißen gestrichelten Ellipsen mar-
kieren exemplarisch die unterschiedlichen azimutalen Intensitätsverteilun-
gen der A- und B-Typ Ceroxid-Rotationsdomänen in (a) und der B-Typ
Ceroxid-Rotationsdomänen in (b) für die erste und zweite Beugungsord-
nung. (aus [1])
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Für vollständig oxidiertes CeO2 ändert sich das Beugungsbild vor allem durch eine
andere Verteilung der Ceroxid-Rotationsdomänen drastisch, wie Abb. 5.8 (b) zeigt.
Erneut kann die p(1,4×1,4)-Überstruktur zusammen mit sehr schwachen Ru(0001)-
Beugungsreflexen ausgemacht werden. Dies weist auf geordnete A-Typ Rotations-
domänen und eine fast vollständig bedeckte Ru(0001)-Oberfläche hin. Die B-Typ
Rotationsdomänen zeigen für vollständig oxidiertes Ceroxid jedoch eine mittlere Ro-
tation von 〈ϕ〉 = 30 ° im Gegensatz zu 〈ϕ〉 = 0 ° für teilweise reduziertes Ceroxid
auf. Dies wird durch die gestrichelte schwarze Linie in Abb. 5.8 (b) hervorgehoben.
Da die A-Typ Domänenintensität sehr viel höher als die Intensität der B-Typ Ro-
tationsdomänen ist, kann gefolgert werden, dass sehr viel weniger B-Typ als A-Typ
Rotationsdomänen für voll oxidiertes CeO2 vorliegen. Darüber hinaus sind haupt-
sächlich nur noch drei unterschiedliche B-Typ Domänen zu beobachten. Dies ist im
Gegensatz zum reduzierten Ceroxid-Wachstum, das eine eher gaußförmige Vertei-
lung mit einer Vielzahl von B-Typ Domänen aufweist.
Die reine Existenz von Ceroxid-Rotationsdomänen wurde bereits von Lu et al. beob-
achtet, die mit Hilfe von STM Ceroxid-Domänen mit einem relativen Rotationswin-
kel von 30 ° bestimmen konnten. Obwohl in ihrer Studie in LEED-Aufnahmen zu-
sätzliche rotierte Ceroxid-Domänen auftraten, wurden diese nicht mit den Präpara-
tionsbedingungen und dem Oxidationszustand von Ceroxid in Verbindung gebracht.
Es ist demnach in der vorliegenden Arbeit das erste Mal gelungen, das Auftreten
eines bestimmten Typs von Ceroxid-Inseln mit dem Oxidationszustand zu korre-
lieren. Dabei konnte gezeigt werden, dass bei einem niedrigen Oxidationszustand
die mittlere Ausrichtung der B-Typ Ceroxid-Rotationsdomänen mit der azimutalen
Ausrichtung des Substratkristallgitters übereinstimmt, wobei man für voll oxidiertes
CeO2 einen mittleren Rotationswinkel von 30 ° relativ zum Substrat findet. Darüber
hinaus geht die Anzahl der B-Typ Rotationsdomänen mit einem Anstieg des Oxi-
dationszustandes von Ceroxid bei einer Wachstumstemperatur von 430℃ deutlich
zurück.
Um zusätzlich den Einfluss der Wachstumstemperatur auf die laterale Ceroxid-
Filmstruktur für hoch oxidiertes Ceroxid zu untersuchen, werden im Folgenden
die LEED-Aufnahmen von Ceroxid auf Ru(0001) analysiert, welches bei höheren
Wachstumstemperaturen von 700℃–1000℃ gewachsen wurde. Der Sauerstoffhin-
tergrunddruck während des Wachstums lag dabei zwischen pO2 = 2× 10−7 Torr und
pO2 = 5× 10−7 Torr, um einen hohen Oxidationszustand des Ceroxids sicherzustel-
len. Die entsprechenden LEED-Aufnahmen sind in den Abbildungen 5.9 und 5.10
gezeigt. In den Beugungsbildern weisen die Ru(0001)-Beugungsreflexe eine sehr hohe
Intensität auf. Dies weist auf einen diskontinuierlichen Ceroxid-Film hin, welches in
sehr guter Übereinstimmung mit den LEEM-Resultaten aus Abschnitt 5.2 ist, die
ein Volmer-Weber-Wachstum offenbarten und für zunehmende Wachstumstempe-
raturen eine verminderte Nukleationsdichte und das Wachstum von Ceroxid-Inseln
mit zunehmender Größe zeigten. Weiterhin kann für die Substrattemperaturen zwi-
schen 700℃ und 1000℃ das p(1,4× 1,4) Beugungsmuster deutlich erkannt werden.
Abhängig von der Substrattemperatur während des Wachstums kommt es jedoch
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Abb. 5.9 LEED- und LEEM-Aufnahmen von hoch oxidiertem Ceroxid gewachsen
bei (a) 700℃ und (b) 800℃ Substrattemperatur und bei (a) pO2 =
2 × 10−7 Torr und (b) pO2 = 5 × 10−7 Torr Sauerstoffhintergrunddruck.
Ru(0001)-Reflexe und die p(1,4×1,4) Ceroxid-Phase mit zusätzlichen Ro-
tationsdomänen sind zu erkennen. Die mittlere Orientierung der B-Typ
Rotationsdomänen ist um ϕ = 30 ° gegenüber der azimutalen Substrat-
ausrichtung rotiert, wobei die Anzahl der Rotationsdomänen in (b) er-
höht ist. Weiterhin ist die p(2 × 2)O-Phase zu beobachten, die eine zu-
sätzliche Aufspaltung der Reflexe in (a) zeigt, welche von Antiphasen-
Domänen mit einer Domänengröße von (3,2 ± 0,2) nm herrührt. (c) und
(d) zeigen LEEM-Aufnahmen der Beugungsbilder aus (a) und (b). Cha-
rakteristische Ceroxid-Inseln sind in (d) farblich hervorgehoben, wobei die
Inseln folgende Drehwinkel zueinander aufweisen: ϕ(rot, gelb) = 180 ° und
ϕ(rot, grün) = 30 °. (aus [1])
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Abb. 5.10 LEED-Aufnahmen nach dem Wachstum von hoch oxidiertem Ceroxid
bei einer Substrattemperatur von (a) 900℃ und (b) 1000℃ und einem
Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 Torr. Beide Beugungs-
bilder weisen Ru(0001)-Reflexe und die p(1,4 × 1,4) Ceroxid-Phase auf.
Weiterhin ist die p(2 × 2)O-Phase zu beobachten, die eine zusätzliche
Aufspaltung der Reflexe zeigt, welche auf Antiphasen-Domänen mit ei-
ner Domänengröße von (3,2± 0,2) nm zurückzuführen ist. (aus [1])
zu starken Variationen in der Anzahl und azimutalen Verteilung der B-Typ Rota-
tionsdomänen. Der mittlere Rotationswinkel bezogen auf die Substratorientierung
beträgt für alle Wachstumstemperaturen 〈ϕ〉 = 30 °, wobei die Anzahl der B-Typ
Domänen ein Maximum bei 800℃ aufweist und für niedrigere und höhere Tempera-
turen während der Ceroxid-Deposition geringer ausfällt. Bei einer Wachstumstem-
peratur von 900℃ ist nur noch eine B-Typ Rotationsdomäne ausfindig zu machen
und für 1000℃ sind schließlich sämtliche B-Typ Domänen verschwunden.
Um die aus den LEED-Aufnahmen bestimmten A-Typ und B-Typ Ceroxid-Rotati-
onsdomänen mit den Ceroxid-Inseln aus den LEEM-Aufnahmen im Realraum zu kor-
relieren, zeigen Abbildungen 5.9 (c) und (d) LEEM-Aufnahmen mit einem Gesichts-
feld von 6µm der entsprechenden Beugungsbilder aus 5.9 (a), (b). Für das Ceroxid-
Wachstum bei 800℃ sind repräsentative Ceroxid-Inseln im Realraum (Abb. 5.9 (d))
mit unterschiedlichen Farben markiert. Dabei sind die rot und gelb hervorgeho-
benen Ceroxid-Inseln um 180℃ relativ zueinander rotiert und können deshalb im
Beugungsbild nicht unterschieden werden. Die grünen Ceroxid-Inseln sind gegenüber
den roten Inseln um 30 ° rotiert und erscheinen in der LEED-Aufnahme ebenfalls
mit einem relativen Rotationswinkel von 30 °. Da in der LEEM-Aufnahme im Real-
raum hauptsächlich rote und gelbe Ceroxid-Inseln auftreten, tragen diese Inseln
die höchste Intensität im Beugungsbild bei. Aus diesem Grund ist davon auszu-
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gehen, dass es sich bei den roten und gelben Ceroxid-Inseln um die A-Typ Do-
mänen im Beugungsbild handelt, da die mit dem Substrat azimutal ausgerichteten
Ceroxid-Beugungsreflexe die höchste Intensität in der LEED-Aufnahme aufweisen.
Dementsprechend repräsentieren die grün markierten Ceroxid-Inseln um 30 ° rotier-
te B-Typ Domänen. Da die rot, gelb und grün markierten Ceroxid-Inseln relativ
groß sind und eine fast perfekte Dreiecksform aufweisen, kann zusammen mit den
LEEM-Erkenntnissen aus Abschnitt 5.2 zunächst darauf geschlossen werden, dass
diese Inseln hauptsächlich auf Substratterrassen und an atomaren Stufen nukleieren.
Um weiteren Aufschluss über das Nukleationsverhalten der unterschiedlichen Typen
von Ceroxid-Domänen zu erhalten, zeigt Abb. 5.11 eine LEED-Aufnahme in (a) mit
zugehöriger Hellfeld-LEEM-Aufnahme (BF-LEEM) in (b) und der Überlagerung von
zwei Dunkelfeld-LEEM-Aufnahmen (DF-LEEM) mit der Hellfeld-Aufnahme aus (b)
in (c) nach dem Wachstum von Ceroxid bei einer Substrattemperatur von 850℃
und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5 × 10−7 Torr. Dabei sind in der
LEED-Aufnahme die A-Typ Ceroxid-Reflexe, welche zur Erstellung der Dunkelfeld-
LEEM-Aufnahmen verwendet wurden, durch zwei gelbe Kreise gekennzeichnet. In
der Überlagerung der Hellfeld- und Dunkelfeld-Aufnahmen in (c) sind die A-Typ
Ceroxid-Inseln, welche in den einzelnen Dunkelfeld-LEEM-Aufnahmen zu beobach-
ten sind, rot und grün markiert. Die grau hervorgehobenen Ceroxid-Inseln in der
Überlagerung erscheinen ausschließlich in der Hellfeld-Aufnahme in (b) und gehören
(b) (c)(a)
3 µm
Ru
CeO -A2
CeO -B2
Abb. 5.11 LEED- (Ekin = 40 eV) und LEEM-Aufnahmen (Ekin = 24 eV) nach dem
Wachstum von Ceroxid bei einer Substrattemperatur von 850℃ und ei-
nem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 5×10−7 Torr. Die Beugungs-
reflexe von Ru(0001), A-Typ CeO2(111) und B-Typ CeO2(111) sind in
(a) markiert. (b) Hellfeld-LEEM-Aufnahme (BF-LEEM) und (c) Überla-
gerung von zwei Dunkelfeld-LEEM-Aufnahmen (DF-LEEM), welche un-
ter Verwendung der in (a) markierten A-Typ CeO2(111)-Beugungsreflexe
aufgenommen wurden, und der BF-LEEM-Aufnahme aus (b). Die grau-
en Ceroxid-Inseln, die nicht von den Ceroxid-Inseln der DF-LEEM-
Aufnahmen erfasst werden, entsprechen den azimutal rotierten B-Typ
Rotationsdomänen. (nach [186])
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deshalb zu den B-Typ Ceroxid-Rotationsdomänen. Da es keinen sichtbaren quali-
tativen Unterschied in dem Nukleationsverhalten, der Form und der Verteilung der
Inseln auf der Oberfläche zwischen den A-Typ und den B-Typ Domänen gibt, liegt
der Verdacht nahe, dass bei Nukleation der Ceroxid-Inseln an Stufenkanten und
Stufenbündeln die lokale Orientierung der Stufenkanten und Stufenbündel die azi-
mutale Ausrichtung und damit den Typ der Ceroxid-Inseln zum Substrat bestimmt.
Dies verdeutlicht noch einmal den starken Einfluss der Substratmorphologie von
Ru(0001) auf das Wachstum der Ceroxid-Inseln.
Neben den Ru(0001)-Beugungsreflexen und dem p(1,4 × 1,4) Ceroxid-Beugungs-
muster weisen die LEED-Aufnahmen in den Abbildungen 5.9 und 5.10 zusätzlich
die p(2× 2)O Sauerstoffphase [214,215] auf. Obwohl die p(2× 2)3O Sauerstoffpha-
se [216] anhand des Beugungsmusters nicht ausgeschlossen werden kann, ist das Auf-
treten dieser Phase bei den sehr hohen Wachstumstemperaturen von 700℃–1000℃
sehr unwahrscheinlich. Aus diesem Grund wird von der p(2 × 2)O Sauerstoffphase
ausgegangen. Die zugehörigen p(2× 2)O Beugungsreflexe zeigen in Abb. 5.9 (a) und
Abb. 5.10 (a) und (b) eine zusätzliche Aufspaltung, die auf Antiphasen-Domänen mit
einer in diesem Bereich temperaturunabhängigen Domänengröße von (3,2± 0,2) nm
zurückgeführt werden kann. Lediglich für eine Wachstumstemperatur von 800℃
(Abb. 5.9 (b)) kann keine Aufspaltung der p(2 × 2)O Beugungsreflexe vorgefunden
werden und es kommt somit bei dieser Wachstumstemperatur zu keiner Ausbildung
von Antiphasen-Domänen.
Für die Deposition von Ceroxid bei Substrattemperaturen von 360℃–1000℃ und
den verwendeten Sauerstoffhintergrunddrücken von pO2 = 1 × 10−8 Torr bis pO2 =
5 × 10−7 Torr kann das Wachstum von ausgedehnten Facetten anhand von LEED-
Untersuchungen des reziproken Raums im Bereich von 40 eV–100 eV ausgeschlos-
sen werden. Dies ist in sehr gutem Einklang mit den Ergebnissen aus den AFM-
Untersuchungen, die die Präsenz sehr steiler Ceroxid-Inselkanten belegen.
Um zusätzlich die Struktur und Morphologie des Ceroxids auf Ru(0001) während
des Heizens auf hohe Temperaturen zu studieren, zeigt Abb. 5.12 (a)–(e) LEED-
Aufnahmen während des Heizens von 430℃ bis 1000℃ nach dem Wachstum von
2,4ML Ceroxid bei 430℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 2 ×
10−7 Torr. Das Heizen wurde dabei im UHV durchgeführt ohne die Probe einem
Sauerstoffhintergrunddruck auszusetzen. Abb. 5.12 (a) zeigt das Beugungsbild von
voll oxidiertem CeO2, welches bei einer niedrigen Temperatur von 430℃ gewach-
sen wurde, mit der charakteristischen Verteilung von A- und B-Typ Ceroxid-Ro-
tationsdomänen. Mit zunehmender Temperatur nimmt die Intensität der B-Typ
Beugungsreflexe relativ zu den A-Typ Reflexen ab, während die Ru(0001)-Beu-
gungsreflexe an Intensität gewinnen. Zum Ende des Heizens bei 1000℃ besitzen
die Ru(0001)-Reflexe die höchste Intensität im Beugungsbild (Abb. 5.12 (e)) und
es sind nur noch A-Typ Ceroxid-Domänen in der LEED-Aufnahme auszumachen.
Sämtliche B-Typ Beugungsreflexe haben mit zunehmender Temperatur so stark an
Intensität verloren, dass sie bei 1000℃ vollständig verschwunden sind. Daraus kann
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Abb. 5.12 Serie von LEED-Aufnahmen (a)–(e) (Ekin = 60 eV) während des Heizens
von 2,4ML voll oxidiertem Ceroxid, welches bei einer Substrattemperatur
von 430℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von pO2 = 2×10−7 Torr
gewachsen wurde. Das Heizen wurde durchgeführt ohne die Probe ei-
nem Sauerstoffhintergrunddruck auszusetzen. (a) zeigt ein typisches Beu-
gungsbild für voll oxidiertes Ceroxid, gewachsen bei 430℃ mit der cha-
rakteristischen Verteilung von A- und B-Typ Ceroxid-Domänen. Mit zu-
nehmender Temperatur (b)–(e) nimmt die Intensität der B-Typ Domä-
nen ab, während die A-Typ Domänen relativ zu den B-Typ Domänen an
Intensität gewinnen. Bei 1000℃ (e) sind keine B-Typ Domänen mehr zu
erkennen. Weiterhin werden die Ru(0001)-Reflexe mit steigender Tempe-
ratur intensiver. Die gestrichelten weißen Ellipsen und Kreise markieren
exemplarisch die B-Typ Ceroxid-Domänen und die Ru(0001)-Beugungs-
reflexe für die erste Beugungsordnung. (f) zeigt eine LEEM-Aufnahme
(Ekin = 21,9 eV) nach dem Heizen auf 1000℃ in einem Sauerstoffhinter-
grunddruck von pO2 = 3 × 10−7 Torr. Die Ausbildung von unregelmäßig
geformten Ceroxid-Inseln veranschaulicht das Inset (Ekin = 22,5 eV) bei
einer höheren Auflösung. (aus [1])
165
5 Wachstum, Morphologie und Oxidationszustand von CeOx/Ru(0001)
gefolgert werden, dass es durch das Heizen auf hohe Temperaturen möglich ist B-
Typ Ceroxid-Rotationsdomänen vollständig zu unterdrücken. Gleichzeitig geht dies
jedoch mit dem Verlust einer vollständig bedeckten Ruthenium-Oberfläche einher,
wie die starke Zunahme der Ru(0001)-Beugungsreflexe nahelegt. Die gleiche Unter-
suchung während des Heizens wurde ebenfalls bei einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 3 × 10−7 Torr durchgeführt (Daten nicht gezeigt). Es konnte eine qua-
litativ gleichwertige Änderung des Beugungsmusters mit zunehmender Temperatur
beobachtet werden. Obwohl ein relativ hoher Sauerstoffhintergrunddruck während
des Heizens herrschte, bildete sich keine p(2×2)O Sauerstoffphase aus. Daraus kann
geschlussfolgert werden, dass zum einen der Sauerstoffhintergrunddruck während des
Heizens keinen Einfluss auf die Stabilität der A- und B-Typ Ceroxid-Domänen hat
und zum anderen die p(2×2)O Phase nur bei der Deposition von Ceroxid bei hohen
Wachstumstemperaturen entsteht und sich nicht durch das Heizen einstellt. Eine
charakteristische LEEM-Aufnahme nach dem Heizen auf 1000℃ unter Sauerstoff-
hintergrunddruck ist in Abb. 5.12 (f) dargestellt. Ein Vergleich mit Abb. 5.1 (j)–(l)
offenbart sofort die unterschiedliche Morphologie des Ceroxids. Während sich beim
Hochtemperatur-Wachstum große fast perfekt dreieckige Ceroxid-Inseln ausbilden,
sind nach dem Heizen unregelmäßig geformte sehr viel kleinere Ceroxid-Inseln zu
beobachten.
Nachdem in sämtlichen LEED-Untersuchungen die für Ceroxid charakteristischen
p(1,4× 1,4) Beugungsreflexe nachgewiesen werden konnten, zeigt Abb. 5.13 (a) eine
LEED-Aufnahme bei einer erhöhten kinetischen Energie von Ekin = 148,5 eV nach
dem Wachstum von Ceroxid bei 700℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 2 × 10−7 Torr, um den reziproken Raum noch detaillierter zu untersuchen
und um aufzuklären, ob es sich bei dem p(1,4× 1,4) Beugungsmuster um eine kom-
mensurable oder inkommensurable Überstruktur handelt. Um die Beugungsreflexe
besser zuordnen zu können, sind in dem vergrößerten Ausschnitt (Abb. 5.13 (b)) des
Beugungsbildes aus Abb. 5.13 (a) die wichtigsten Reflexe und die mögliche Positi-
on von Ceroxid-Rotationsdomänen farblich hervorgehoben. Das Beugungsbild weist
wie das bei Ekin = 60 eV aufgenommene LEED-Bild (Abb. 5.9 (a)) die Ru(0001)-
(schwarze Kreise) und die p(1,4 × 1,4)-Beugungsreflexe (rote Kreise) auf. Zusätz-
lich sind auch die p(2× 2)-Reflexe auszumachen, die eine Aufspaltung aufgrund der
Antiphasen-Domänen aufweisen (blaue Ellipsen). Aufgrund der hohen Auflösung des
SPELEEM-Instruments können in Abb. 5.13 zum ersten Mal n/7-Reflexe beobachtet
werden, die durch schwarze Punkte hervorgehoben sind. Da sämtliche n/7-Reflexe
eine vergleichbare Intensität aufweisen, kann ein (5×5) auf (7×7) Koinzidenzgitter
von Ceroxid auf Ru(0001) ausgeschlossen werden, da die Intensität der einzelnen n/7-
Reflexe ansonsten eine für ein Moiré-Muster typische Modulation aufweisen müsste.
Dieses bedeutet also, dass Ceroxid auf Ru(0001) eine kommensurable (7× 7) Über-
struktur ausbildet. Die 5/7-Reflexe weisen deshalb eine erhöhte Intensität auf, da sie
von den (1×1)-Beugungsreflexen der CeO2−δ(111)-Volumenstruktur überlagert wer-
den. Das Beugungsbild lässt sich demnach durch die inkohärente Superposition der
Beugung an CeO2−δ-Inseln und an dünnen Insel-Bereichen erklären, an denen die ki-
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Abb. 5.13 LEED-Aufnahme von hoch oxidiertem Ceroxid gewachsen bei einer Sub-
strattemperatur von 700℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck von
pO2 = 2× 10−7 Torr. Die wesentlichen Beugungsreflexe sind in (b) durch
verschiedenfarbige Kreise und Ellipsen markiert. Das Beugungsbild weist
Ru(0001)-Reflexe, die p(1,4 × 1,4) Ceroxid-Phase und zusätzlich eine
(7 × 7)-Überstruktur auf, welche durch schwarze Punkte hervorgehoben
ist. Weiterhin ist die p(2×2)O-Phase zu beobachten, die eine zusätzliche
Aufspaltung der Reflexe zeigt, welche auf Antiphasen-Domänen mit einer
Domänengröße von (3,2±0,2) nm zurückzuführen ist. Die roten Kreisab-
schnitte markieren mögliche Positionen von Ceroxid-Rotationsdomänen
im reziproken Raum. (aus [1])
netische Energie der Elektronen von Ekin = 148,5 eV ausreicht, um die Überstruktur
an der Grenzfläche zu erreichen und an dieser gebeugt zu werden.
Insgesamt kann aus den LEED-Untersuchungen geschlussfolgert werden, dass Cer-
oxid auf Ru(0001) eine kommensurable (7×7) Überstruktur ausbildet und die Grenz-
fläche zwischen Ceroxid-Inseln und Ru(0001)-Oberfläche auf atomarer Skala wohl-
geordnet und kohärent ist. Solch eine kommensurable Überstruktur ist bis jetzt für
andere inverse Modellkatalysatoren wie z. B. CeO2/Pt(111) [204] und CeO2/Rh(111)
[197] noch nicht beobachtet worden.
5.3 Lokaler Oxidationszustand der Ceroxid-Inseln
Um weiteren Aufschluss über die Homogenität des Oxidationszustandes der Ceroxid-
Inseln zu erlangen und um den Oxidationszustand der Ceroxid-Inseln im Realraum
in-situ während der Oxidation und Reduktion verfolgen zu können, wird im Fol-
genden die Methode des I(V)-Fingerabdrucks [55, 56, 217] für Ceroxid vorgestellt.
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Obwohl XPEEM und verwandte Methoden [105, 218] ebenfalls für solche Untersu-
chungen geeignet sind, haben sie doch den entscheidenden Nachteil, dass sie auf
Synchrotronstrahlung angewiesen sind. Die Methode des I(V)-Fingerabdrucks kann
hingegen an einem LEEM-Instrument ohne Synchrotronstrahlungsquelle durchge-
führt werden und eröffnet so einer Vielzahl von Experimentatoren den Zugang zur
lokal aufgelösten Oxidationszustandsanalyse von Ceroxid mit einer Auflösung von
unter 10 nm. Des Weiteren sind spektroskopische Methoden nicht sensitiv auf die
Kristallstruktur und können eine geordnete Struktur nicht von einer amorphen un-
terscheiden. Dies ist ein weiterer klarer Vorteil der I(V)-Analyse, die neben dem
Oxidationszustand auch die Kristallstruktur des untersuchten Ceroxids aufklären
kann [187].
Um zunächst I(V)-Kurven als Referenz für voll oxidiertes CeO2 und reduziertes
Ce2O3 zu gewinnen, wurde Ceroxid bei einer reduzierten Temperatur von 430℃ ge-
wachsen, um eine vollständige Bedeckung der Ru(0001)-Oberfläche zu erzielen. Der
verwendete Sauerstoffhintergrunddruck lag dabei bei pO2 = 1 × 10−8 Torr. Anhand
dieser geschlossenen Ceroxid-Filme konnte mit Hilfe von resonanter Photoemission
(RPES) die Überhöhung des Ce4f -Niveaus im Valenzbandbereich [213] ausgenutzt
werden, um die Zusammensetzung des Ceroxid-Films aus Ce3+ und Ce4+ und so-
mit den Oxidationszustand zu bestimmen. Das Ausnutzen der Resonanzüberhöhung
zur Oxidationszustandsbestimmung wurde zuerst von Matolin et al. [219] angewen-
det und erlaubt, im Gegensatz zur Spektroskopie des Ce3d- oder des Ce4d-Niveaus,
eine Bestimmung des Oxidationszustandes mit sehr hoher Sensitivität. Wenn die
Photonenenergie der Energiedifferenz zwischen dem Ce4d- und dem Ce4f -Niveau
entspricht kommt es zu einer Resonanzüberhöhung im PES-Spektrum, da ein zu-
sätzlicher Emissionskanal entsteht. Im Falle der Resonanz kann für Ce2O3 (4f 1) ein
Elektron durch die Absorption eines entsprechenden Photons vom Ce4d-Niveau in
das teilbesetzte Ce4f -Niveau angehoben werden. Nach dem Zerfall des angeregten
4f 2-Zustands wird die Energie auf ein 4f -Elektron übertragen, das dann die Re-
sonanzüberhöhung ausmacht, da es einem weiteren Emissionskanal zusätzlich zur
direkten Ce4f -Anregung entspricht. Im Falle von CeO2 (4f 0) wird nach dem Zerfall
des angeregten 4f 1-Zustands ein Elektron aus dem O2p-Valenzband emittiert [213].
Für die unterschiedlichen Oxidationszustände sind die zur Resonanzüberhöhung bei-
tragenden Prozesse noch einmal im Folgenden zusammengefasst:
Ce3+ : 4d104f1 + hν → 4d94f2 → 4d104f0 + e− (5.1)
Ce4+ : 4d104f0 + hν → 4d94f1 → 4d104f0L + e− (5.2)
Dabei bezeichnet e− das emittierte Photoelektron und L das Loch im Valenzband.
Die verwendeten Photonenenergien für die RPES-Messungen werden nach [213] für
Ce3+ zu 121,5 eV und für Ce4+ zu 124,5 eV gewählt. Das Referenzspektrum außerhalb
der Resonsanz wurde bei 115 eV aufgenommen.
Abb. 5.14 zeigt die XPEEM-RPES-Spektren zusammen mit den korrespondierenden
I(V)-Kurven für Ceroxid gewachsen bei 430℃ und pO2 = 1×10−8 Torr Sauerstoffhin-
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Abb. 5.14 (a) XPEEM-RPES-Spektren und (b) I(V)-Kurven nach dem Wachstum
von Ceroxid bei 430℃ und pO2 = 1 × 10−8 Torr Sauerstoffhintergrund-
druck, nach der Oxidation bei 430℃ und pO2 = 2 × 10−6 Torr Sauer-
stoffhintergrunddruck und nach der vollständigen Reduktion durch zy-
klische Adsorption von Methanol bei einem Partialdruck von pCH3OH =
1 × 10−6 Torr und anschließendem Heizen bei 480℃. Charakteristische
Peaks sind in den I(V)-Kurven mit A–F markiert. (aus [187])
tergrunddruck, nach der Oxidation bei 430℃ und einem Sauerstoffhintergrunddruck
von pO2 = 2× 10−6 Torr und nach der vollständigen Reduktion durch zyklische Ad-
sorption von Methanol bei einem Partialdruck von pCH3OH = 1× 10−6 Torr und an-
schließendem Heizen bei 480℃ entsprechend dem Vorgehen von Mullins et al. [220].
Anhand des Verhältnisses D(Ce3+)/DCe4+ der individuellen Resonanzüberhöhung,
welche definiert ist als D(Ce3+,Ce4+) ≡ Ires(Ce3+,Ce4+) − Ioff-res(Ce3+,Ce4+) je-
weils für Ce3+ und Ce4+, kann ein mittlerer Oxidationszustand nach dem Wachstum
von Ceroxid von CeO1,73 bestimmt werden [213]. Der Fehler liegt dabei bei einigen
wenigen Prozent. Nach der Oxidation ist keine Ce3+-Resonanzüberhöhung mehr
zu erkennen und es kommt zu einer sehr starken Ce4+-Resonanzerhöhung, weshalb
von voll oxidiertem CeO2 ausgegangen werden kann. Durch die zyklische Reduktion
mit Hilfe von Methanoladsorption ist das Resonanzverhalten genau entgegengesetzt.
Die Ce3+-Überhöhung wird äußerst stark, während es zu keiner Ce4+-Überhöhung
kommt. Deshalb ist von einer vollständigen Reduktion auszugehen.
Die zugehörigen I(V)-Kurven zeigen je nach Oxidationszustand charakteristische
Intensitätsverläufe und Formen auf, die im Folgenden diskutiert werden. Zunächst
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weist die I(V)-Kurve bei einem Oxidationszustand von CeO1,73 zwei ausgeprägte Ma-
xima A und C im niedrigen Energiebereich mit einer schwach ausgeprägten Schulter
E und zusätzlich einem sehr breiten und schwachen Peak F bei höheren Energien
auf. Der Intensitätsverlauf der I(V)-Kurve ändert sich systematisch für voll oxidier-
tes CeO2. Die Form des Peaks C ändert sich und es erscheint eine neue Schulter D.
Weiterhin gewinnt E an Intensität und verschiebt zu leicht höheren Energien. Diese
Energieverschiebung kann auch für F beobachtet werden. Eine drastische Änderung
des Intensitätsverlaufs weist die I(V)-Kurve nach vollständiger Reduktion auf. Es
entsteht ein neues Maximum B, während Peak C stark an Intensität verliert und
die Schulter D vollständig verschwindet. Ebenso verliert E an Intensität und ist
nur noch als sehr schwacher breiter Peak auszumachen. Zusätzlich ist Peak F im
Wesentlichen verschwunden.
Der charakteristische Verlauf der I(V)-Kurven für reduziertes und voll oxidiertes
Ceroxid konnte in Zusammenarbeit mit E. E. Krasovskii [187] durch ab-initio Streu-
theorie bestätigt werden. Dabei konnte auch gezeigt werden, dass es sich bei dem
vollständig reduzierten Ce2O3 um die kubische Phase und nicht um hexagonales
Ce2O3 handelt. Dies veranschaulicht noch einmal, dass die I(V)-Analyse im Gegen-
satz zu spektroskopischen Methoden in der Lage ist, neben dem Oxidationszustand
auch die Kristallstruktur aufzuklären. Durch die reine Spektroskopie wäre dies nicht
möglich.
Mit der Korrelation zwischen I(V)-Kurven und Oxidationszustand des Ceroxids mit
Hilfe von RPES-Untersuchungen ist es jetzt möglich, allein durch die I(V)-Analyse
den lokalen Oxidationszustand von Ceroxid mit einer Auflösung von unter 10 nm
zu bestimmen. Abb. 5.15 (a) zeigt eine LEEM-Aufnahme von Ceroxid gewachsen
bei 850℃ Substrattemperatur und pO2 = 5 × 10−7 Torr Sauerstoffhintergrund-
druck. In der Abbildung sind Bereiche von A-Typ (roter Punkt) und B-Typ (blauer
Punkt) Ceroxid-Rotationsdomänen und von der mit Sauerstoff bedeckten Ru(0001)-
Oberfläche (grüner Punkt) gekennzeichnet. Die Identifikation der unterschiedlichen
Ceroxid-Domänen fand dabei mit Hilfe von Dunkelfeld-LEEM-Aufnahmen (DF-
LEEM) statt. Aus den markierten Bereichen wurden zugehörige I(V)-Kurven extra-
hiert, welche in Abb. 5.15 (b) mit identischen Farben dargestellt sind. Ein Vergleich
der I(V)-Kurven mit den Referenzkurven aus Abb. 5.14 offenbart, dass es sich bei
den Ceroxid-Inseln um nahezu voll oxidiertes CeO2 handelt. Dies ist in sehr guter
Übereinstimmung mit den Ce4d-XPS-Untersuchungen aus Abschnitt 5.2.2. Dass die
charakteristischen Peaks der I(V)-Kurve teilweise eine geringere Breite aufweisen
und etwas schärfer erscheinen als bei den Referenzkurven, liegt möglicherweise an
einer etwas höheren Kristallinität der großen ausgedehnten Ceroxid-Inseln bei ei-
ner erhöhten Wachstumstemperatur von 850℃ im Gegensatz zu der Mittelung über
viele kleine Ceroxid-Inseln bei einer Depositionstemperatur von 430℃ (vgl. auch
Abschnitt 5.2). Weiterhin ist deutlich zu erkennen, dass die I(V)-Kurven für A-
und B-Typ Ceroxid-Domänen identisch sind. Dies bedeutet, dass der Oxidations-
zustand unabhängig von der azimutalen Ausrichtung der Ceroxid-Domänen relativ
zum Ruthenium-Substrat ist. Dies bedeutet, dass die atomare Ausrichtung zwischen
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Abb. 5.15 (a) LEEM-Aufnahme nach dem Wachstum von Ceroxid bei 850℃ Sub-
strattemperatur und pO2 = 5×10−7 Torr Sauerstoffhintergrunddruck mit
drei markierten Bereichen aus denen die I(V)-Kurven in (b) extrahiert
wurden. Die drei Bereiche entsprechen A-Typ (rot) und B-Typ (blau)
Ceroxid-Domänen und der mit Sauerstoff belegten Ru(0001)-Oberfläche
(grün). (aus [186])
Substrat und Ceroxid-Insel den Oxidationszustand nicht beeinflusst. Darüber hin-
aus konnte durch die Auswertung ganzer Ceroxid-Insel-Bereiche durch I(V)-Kurven
(Kurven nicht gezeigt) die Homogenität des Oxidationszustandes im Bereich von
etwa 10 nm aufgeklärt werden. Diese konstante Verteilung des Oxidationszustandes
konnte auch für Ceroxid auf Re(0001) von Grinter et al. [105] mit einer Auflösung
von 30 nm beobachtet werden. Die I(V)-Kurve aus dem mit Sauerstoff belegten
Ruthenium-Substratbereich weist den typischen Verlauf für die (2 × 1)/(2 × 2)O
Phase auf, wie sie auch mit Hilfe von LEED beobachtet werden konnte (vgl. Ab-
schnitt 5.2.3).
Um die vollständige Reduktion von Ceroxid ausgehend von CeO2 durch die zy-
klische Adsorption von Methanol bei pCH3OH = 1 × 10−6 Torr und die Desorption
der Reaktionsprodukte durch Heizen auf 480℃ in-situ verfolgen zu können, zeigt
Abb. 5.16 kontinuierliche I(V)-Kurven während des gesamten Reduktionsvorgangs.
Die benötigte Zeit zur Aufnahme einer I(V)-Kurve lag dabei bei ca. 50 s. Prinzipiell
kann diese Zeit jedoch noch weiter verkürzt werden, wenn lediglich die Bereiche,
welche charakteristische Peaks für den Oxidationszustand enthalten, aufgenommen
werden. Zusätzlich sind in der Abbildung die während der Adsorption von Methanol
und der anschließenden Desorption der Reaktionsprodukte verwendeten Substrat-
temperaturen vermerkt. Die y-Achse kennzeichnet die Nummerierung der jeweiligen
I(V)-Kurve in chronologischer Reihenfolge und kann anhand der Aufnahmedauer in
eine entsprechende Zeitskala umgerechnet werden. Die erste I(V)-Kurve entspricht
der typischen I(V)-Kurve von voll oxidiertem CeO2 (vgl. Abb. 5.14). Ab der vier-
171
5 Wachstum, Morphologie und Oxidationszustand von CeOx/Ru(0001)
M
et
ha
no
l
200°C
300°C
450°C
330°C
250°C
330°C
450°C
200°C
340°C
300°C
480°C
Abb. 5.16 Kontinuierliche I(V)-Kurven während der Reduktion von voll oxidiertem
Ceroxid durch zyklische Adsorption von Methanol bei einem Partialdruck
von pCH3OH = 1×10−6 Torr. Die y-Achse nummeriert die aufgenommenen
I(V)-Kurven in chronologischer Reihenfolge, wobei die Aufnahme einer
einzelnen I(V)-Kurve etwa 50 s dauerte. Die eingetragenen Temperaturen
und Pfeile dienen der Veranschaulichung des Temperaturverlaufes wäh-
rend der einzelnen Reduktionszyklen und zusätzlich ist der Bereich der
Methanolexposition eingetragen. Die ersten drei I(V)-Kurven zeigen na-
hezu voll oxidiertes CeO2, das durch den ersten Methanolzyklus bereits
reduziert wird, wie die I(V)-Kurven 7–10 belegen. Durch die Absenkung
der Probentemperatur kommt es zur starken Adsorption von Methanol
auf dem bereits reduzierten Ceroxid, das zu einer drastischen Änderung
des I(V)-Intensitätsverlaufs der I(V)-Kurven 11–14 führt. Eine erneute
Temperaturanhebung hat die Desorption der Reaktionsprodukte zur Fol-
ge und zeigt charakteristische I(V)-Kurven (15–17) für stark reduziertes
Ceroxid. Ein erneuter Methanolzyklus mit entsprechender Temperatur-
absenkung und anschließendem Heizschritt führt schließlich zu nahezu
vollständig reduziertem Ce2O3, wie die charakteristische Signatur der
29ten I(V)-Kurve belegt.
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ten I(V)-Kurve wird Methanol bei einem Partialdruck von pCH3OH = 1× 10−6 Torr
angeboten und bis zur 10ten I(V)-Kurve die Temperatur auf 450℃ erhöht, um
sämtliche Reaktionsprodukte von der Ceroxid-Oberfläche zu desorbieren [221]. Es
ist ab der 7ten I(V)-Kurve eine deutliche Veränderung des Intensitätsverlaufs und
eine energetische Verschiebung der Position des Maximums der I(V)-Kurven zu be-
obachten, welches in der Abbildung durch eine schwarze Linie hervorgehoben ist.
Dies entspricht der beginnenden Reduktion des Ceroxids durch die erste Adsorp-
tion von Methanol, wie sie bereits im vorherigen Absatz diskutiert wurde. Durch
die Abkühlung der Probe zwischen den I(V)-Kurven 11 und 13 kommt es zu erneu-
ter Adsorption von Methanol, die mit einer drastischen Änderung der I(V)-Kurven
einhergeht. Dies ist auf die sehr viel stärkere Adsorption von Methanol auf bereits
reduziertem Ceroxid als auf voll oxidiertem CeO2 zurückzuführen [220]. In den I(V)-
Kurven 4–6 ist die Adsorption des Methanols aufgrund des nahezu voll oxidierten
Ceroxids noch so schwach, dass es kaum einen Einfluss auf den Intensitätsverlauf
der I(V)-Kurven ausübt. Eine erneute Temperaturerhöhung auf 450℃ findet in den
I(V)-Kurven 14–16 statt. Die I(V)-Signatur des adsorbierten Methanols auf Ceroxid
geht aufgrund der Desorption der Reaktionsprodukte verloren und die I(V)-Kurve
geht in den Intensitätsverlauf für stark reduziertes Ceroxid über. Dabei verschiebt
sich das Maximum der I(V)-Kurve relativ zum vorherigen Heizschritt weiter zu
niedrigeren Energien. Durch die anschließende Abkühlung der Probe und der da-
mit verbundenen Adsorption von Methanol ändert sich der Verlauf der I(V)-Kurve
wieder zu dem Verlauf des vorherigen Methanoladsorptionszyklus. Von daher ist
davon auszugehen, dass diese I(V)-Signatur charakteristisch für die Methanolad-
sorption auf stark reduziertem Ceroxid ist. Nach einer Erhöhung der Temperatur
auf 480℃ und dem Unterbrechen der Methanolexposition zeigt I(V)-Kurve 29 den
typischen I(V)-Kurven Intensitätsverlauf für vollständig reduziertes Ceroxid. An-
hand dieser kontinuierlichen I(V)-Studie konnte also die Reduktion des Ceroxids
durch zyklische Methanoladsorption in-situ verfolgt werden. Prinzipiell ist es durch
die kontinuierliche I(V)-Analyse bei entsprechender Driftkorrektur während der Da-
tenaufnahme möglich, den Oxidationszustand von Ceroxid mit einer lateralen Auf-
lösung im Bereich von ∼ 10 nm während des Reduktionsvorgangs zu bestimmen.
Einer der entscheidenden Vorteile der I(V)-Analyse, im Gegensatz zu spektrosko-
pischen Methoden (XPEEM), ist die zusätzliche Sensitivität der I(V)-Kurve auf
die Kristallstruktur [187,217]. So kann anhand der I(V)-Kurven aufgeklärt werden,
ob das Ceroxid während der Reduktion weiterhin kristallin bleibt, oder ob es zur
Ausbildung von amorphen ungeordneten Bereichen kommt.
Um zusätzlich einen detaillierten Einblick in die lokale Oxidationszustandsverteilung
von Ceroxid-Inseln nach der teilweisen Reduktion durch die einmalige Adsorption
von Methanol und anschließender Desorption der Reaktionsprodukte durch Heizen
auf Temperaturen um die 500℃ zu gewinnen, zeigen Abbildungen 5.17 (a) und (b)
zugehörige LEEM-Aufnahmen nach dem Wachstum von Ceroxid bei 800℃ Sub-
strattemperatur und pO2 = 5× 10−7 Torr Sauerstoffhintergrunddruck und nach der
anschließenden teilweisen Reduktion durch Methanol-Adsorption. In Abbildungen
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Abb. 5.17 LEEM-Aufnahmen (Ekin = 15,4 eV) nach dem Wachstum von Ceroxid
auf Ru(0001) bei 850℃ Substrattemperatur und pO2 = 5 × 10−7 Torr
(a) und nach der teilweisen Reduktion durch die einmalige Adsorpti-
on von Methanol und anschließender Desorption der Reaktionsprodukte
durch Heizen auf 500℃ (b). Der Kontrastunterschied auf den Ceroxid-
Inseln in (b) ist auf unterschiedliche Oxidationszustände des Ceroxids
zurückzuführen. (c), (d) Normierte I(V)-Kurven nach der teilweisen Re-
duktion, welche entlang der in den Insets markierten Pfade von Ceroxid-
Inseln mit Pixelauflösung (11 nm) extrahiert wurden. Während in (c) der
mittlere Oxidationszustand sich im Rahmen der Genauigkeit nicht än-
dert, ist in (d) eine beachtliche Variation des Oxidationszustandes ent-
lang des Pfades aufgrund der Intensitätsänderung und der energetischen
Verschiebung charakteristischer Peaks der I(V)-Kurven zu beobachten.
(nach [187])
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5.17 (c) und (d) sind die Verläufe von I(V)-Kurven entlang der markierten Pfade auf
den Ceroxid-Inseln, die in den entsprechenden Insets dargestellt sind, mit Pixelauf-
lösung (11 nm) gezeigt. Die Insets entsprechen dabei Vergrößerungen von Ceroxid-
Inseln aus Abb. 5.17 (b). Durch den direkten Vergleich der LEEM-Aufnahmen (Ab-
bildungen 5.17 (a) und (b)) ist deutlich zu erkennen, dass es durch die teilweise Re-
duktion der Ceroxid-Inseln zu einer Kontrastvariation innerhalb der Ceroxid-Inseln
kommt, die anscheinend nicht von der Inselgröße oder Inselform abhängig ist, wäh-
rend die Ceroxid-Inseln vor der Reduktion einen homogenen Kontrastverlauf aufwei-
sen. Der Oxidationszustand der Ceroxid- Inseln nach dem Wachstum (Abb. 5.17 (a))
wurde anhand von I(V)-Kurven bestimmt (Daten nicht gezeigt) und zeigte annä-
hernd voll oxidiertes CeO2, da die I(V)-Kurven mit der Referenzkurve für CeO2
(siehe Abb. 5.14) sehr gut übereinstimmten. Die beobachtete Kontrastvariation ist
auf lokale Unterschiede im Oxidationszustand von Ceroxid zurückzuführen, da die
LEEM-Aufnahmen in der Nähe des Peaks D (vgl. Abb. 5.14) aufgenommen wurden,
der eine starke Intensitätsvariation mit Veränderung des Oxidationszustands zeigt.
Dies wird durch die I(V)-Kurven in den Abbildungen 5.17 (c) und (d) belegt, die
zum einen keine Intensitätsvariation entlang eines hellen Streifens in der LEEM-
Aufnahme (c) zeigen und aufgrund der Form der I(V)-Kurve auf einen relativ hohen
Oxidationszustand hinweisen und zum anderen deutliche Intensitäts- und Form-
unterschiede aufweisen, wenn sie entlang einer Insel extrahiert werden, die in der
LEEM-Aufnahme deutliche Kontrastunterschiede zeigt (d). Daraus kann geschluss-
folgert werden, dass die helleren und dunkleren Bereiche in der LEEM-Aufnahme zu
Ceroxid-Bereichen mit höherem und niedrigerem Oxidationszustand gehören. Dieser
konnte dabei mit einer lateralen Auflösung von bis zu 11 nm bestimmt werden. Diese
Ergebnisse erwecken den Eindruck, dass die Reduktion der Inseln nicht hauptsäch-
lich an der Grenzfläche zwischen Metallsubstrat und Oxid stattfindet, wie bisher
häufig angenommen wurde.
5.4 Zusammenfassung und Ausblick
Durch den Einsatz von komplementären Messmethoden wie niederenergetischer Elek-
tronenmikroskopie und Beugung sowie Rönten-Photoemissionsmikroskopie und Ras-
terkraftmikroskopie konnten der Wachstumsmodus und die strukturellen Eigenschaf-
ten von Ceroxid auf Ru(0001) unter unterschiedlichen Präparationsbedingungen auf-
geklärt werden. So konnte zunächst gezeigt werden, dass Ceroxid auf Ru(0001) in ei-
nem Volmer-Weber Wachstumsmodus wächst, welches die Erkenntnisse zum Wachs-
tum von Ceroxid auf Ru(0001) aus früheren Studien bestätigt. Es bilden sich dabei
einkristalline 3D-Ceroxid-Inseln aus, deren Größe und Nukleationsdichte sehr stark
von der Depositionstemperatur und der Oberflächenmorphologie des Substrates ab-
hängen. Zum einen nimmt die Insel-Größe mit zunehmender Wachstumstemperatur
zu, während die Nukleationsdichte in einem Arrhenius-Verhalten gleichzeitig ab-
nimmt, und zum anderen ist die Nukleationsdichte an Stufenbündeln stark erhöht.
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Auf Substratterrassen bilden sich dabei hauptsächlich Ceroxid-Inseln mit einer fast
perfekten Dreiecksform aus, die nicht gleichschenklig ist. Darüber hinaus weisen
die Ceroxid-Inseln sehr steile Kanten auf und es konnten keine Facetten beobach-
tet werden. Bei sehr hohen Wachstumstemperaturen ist die (111)-Oberfläche der
Ceroxid-Inseln sehr glatt und hochgeordnet und besitzt typischerweise ausgedehnte
Terrassen mit nur wenigen Stufen auf einer Mikrometerskala. Dies bedeutet, dass
für das Hochtemperaturwachstum von Ceroxid auf Ru(0001) ein sehr viel größeres
Terrassen- zu Stufenkanten-Verhältnis beobachtet wird als für die Deposition bei
niedrigen Temperaturen und anschließendem Heizen [199,200].
Weiterhin konnte erstmals gezeigt werden, dass das Wachstum von Ceroxid in Be-
reichen mit Substratstufen und Stufenbündeln dem Modell des Teppichwachstums
entspricht. Dabei übt die lokale Form von Stufenkanten und Stufenbündeln einen
besonders starken Einfluss auf die Form der einzelnen Ceroxid-Inseln aus. Abhän-
gig von der Ausrichtung der Ceroxid-Inselkante bezüglich der lokalen Substrat-
Fehlorientierung ist das Überwachsen von Stufenkanten oder Stufenbündeln unter-
drückt und die Ceroxid-Inselkante nimmt dadurch den lokalen Verlauf der Stufen-
kante bzw. des Stufenbündels an.
Durch die niederenergetische Elektronenbeugung konnte in der vorliegenden Arbeit
der starke Einfluss des Oxidationszustands und der Wachstumstemperatur auf das
Auftreten und die Ausrichtung von Ceroxid-Rotationsdomänen aufgeklärt werden.
Die mittlere Rotation der Ceroxid-Domänen bezüglich der Hauptsymmetrierichtun-
gen des Ru(0001)-Substrates weicht für reduziertes und oxidiertes Ceroxid um 30°
voneinander ab. Für reduziertes Ceroxid stimmt die mittlere Rotation der Ceroxid-
Rotationsdomänen dabei mit der Substratausrichtung überein. Für nahezu voll oxi-
diertes Ceroxid nimmt die Anzahl der niedersymmetrischen Rotationsdomänen bis
zu einer Depositionstemperatur von 800℃ zu, erreicht dort ihr Maximum und nimmt
anschließend wieder ab.
Darüber hinaus konnte erstmals aufgrund der hohen Auflösung und Sensitivität
des SPELEEM Instruments für einen Ceroxid-basierten inversen Modellkatalysator
eine echte Überstruktur an der Grenzfläche zwischen Metall und Oxid nachgewiesen
werden. Dabei wurde gezeigt, dass sich das p(1,4×1,4) Ceroxid-Beugungsmuster als
inkohärente Überlagerung einer (7 × 7)-Überstruktur an der Grenzfläche und den
(1×1)-Reflexen der CeO2−δ(111)-Inseln (δ << 0,5), welche sich an den 5/7-Positionen
befinden, erklären lässt. Ceroxid auf Ruthenium(0001) weist dementsprechend eine
kommensurable Phase auf, die an der Grenzfläche zwischen Ruthenium und Ceroxid
wohlgeordnet ist.
Durch die Verknüpfung von resonanter Photoemission und I(V)-Kurven konnte die
Methode des I(V)-Fingerabdrucks für Ceroxid eingeführt werden, die es nicht nur
erlaubt, den mittleren Oxidationszustand von Ceroxid mit einer lateralen Auflösung
von 10 nm zu bestimmen, sondern auch gleichzeitig in der Lage ist, die Kristallstruk-
tur des Oxids aufzulösen, wozu spektroskopische Methoden nicht in der Lage sind.
Es war somit möglich zu zeigen, dass die Reduktion des inversen Modellkatalysators
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nicht hauptsächlich an der Grenzfläche zwischen Metal und Oxid stattfindet, wie
bis jetzt häufig angenommen wurde, sondern an unterschiedlichsten Bereichen der
Ceroxid-Inseln abläuft, die wiederum unabhängig von der Größe und Form der In-
seln sind. Zusätzlich konnte durch die Aufnahme von kontinuierlichen I(V)-Kurven
die Reduktion des Ceroxids durch die zyklische Adsorption von Methanol in-situ
verfolgt werden.
Insgesamt zeigen die Ergebnisse zum Wachstum von Ceroxid auf Ruthenium(0001),
dass durch die präzise Wahl der Wachstumstemperatur und des Sauerstoffhinter-
grunddrucks die Inselgröße und die Nukleationsdichte sowie die Anzahl und die
Ausrichtung der Ceroxid-Rotationsdomänen bestimmt werden können. Weiterhin
ist es möglich, durch die Substratoberflächenmorphologie die Ceroxid-Inselform auf-
grund des Wachstums nach dem Teppichmodell maßgeblich zu beeinflussen. Diese
Erkenntnisse sollten wesentliche Auswirkungen auf die Grundlagenforschung und
anwendungsbezogene Forschung an Ceroxid-basierten Katalysatoren haben. Zum
einen kann das vertiefte Verständnis der Abhängigkeit zwischen der Oberflächen-
struktur von Ceroxid und den Präparationsbedingungen helfen verbesserte Modell-
katalysatoren herzustellen, um den Zusammenhang zwischen der Reaktivität von
chemischen Reaktionen und der Oberflächenstruktur des Modellkatalysators grund-
legend aufklären zu können und somit die fundamentalen katalytischen Prozesse
noch detaillierter und grundlegender zu verstehen. Zum anderen offenbart die Kon-
trolle über die Struktur von Ceroxid auf Ru(0001) die Möglichkeit, die Reaktivität
des Modellkatalysators gezielt zu beeinflussen. Da Oberflächendefekte wie z. B. Sau-
erstofffehlstellen oder spezielle Stufenkanten als katalytisch sehr reaktiv betrachtet
werden, ist es durchaus vorstellbar, dass es durch die gezielte Beeinflussung der
Oberflächenstruktur von Ceroxid auf Ru(0001), wie z. B. das Wachstum von ausge-
dehnten einkristallinen perfekt dreieckigen Inseln im Gegensatz zu kleinen Inseln mit
einer hohen Nukleationsdichte und von Ceroxid-Rotationsdomänen, möglich ist, die
Anzahl und Art der Defekte ganz gezielt zu beeinflussen und somit die Reaktivität
des Modellkatalysators sehr detailliert einzustellen. Für die Grundlagenforschung an
Ceroxid-basierten Modellkatalysatoren kann die Methode der zeitaufgelösten I(V)-
Analyse dabei während der katalytischen Reaktion sowohl die Kristallstruktur und
den Oxidationszustand des Ceroxids als auch die chemische Veränderung der Ober-
fläche des Substrates mit einer lateralen Auflösung im Nanometerbereich verfolgen.
Dadurch sollten neue Einblicke in das Reduktions- und Oxidationsverhalten von
inversen Modellkatalysatoren unter Reaktionsbedingungen möglich sein.
Für weitere Studien im Rahmen der Grundlagenforschung an Ceroxid-basierten Mo-
dellkatalysatoren sollten die oben genannten Punkte aufgegriffen und systematisch
untersucht werden. Um schließlich die Erkenntnisse aus den Studien an Modellka-
talysatoren auf reale Katalysatoren zu übertragen und damit die Materiallücke zu
schließen [42], könnten zunächst sputter-deponierte Ruthenium-Filme zum Einsatz
kommen, um den Ruthenium-Einkristall in den Untersuchungen zu ersetzen. Durch
weitere Wachstumsstudien von Ceroxid auf den gesputterten Rutheniumsubstraten
könnte der Einfluss der Substratmorphologie weiter aufgeklärt werden. In einem wei-
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teren Schritt könnte dann die Deposition des Ceroxids durch Molekularstrahlepitaxie
ebenfalls durch das Sputterverfahren ersetzt werden. So wäre es möglich, Schritt für
Schritt den Weg von der reinen Präparation von Modellkatalysatoren unter defi-
nierten UHV-Bedingungen zu skalierbaren industriellen Herstellungsmethoden zu
beschreiten und dabei gleichzeitig den Erkenntnisgewinn aus den Modellkatalysa-
torstudien mit einfließen zu lassen.
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Abkürzungsverzeichnis
AFM Atomic Force Microscopy/Microscope
ALD Atomic Layer Deposition
BF-LEEM Bright Field Low-Energy Electron Microscopy
BNL Brookhaven National Laboratory
BW1 Bypass Wiggler 1
BW2 Bypass Wiggler 2
CAICISS Coaxial Impact-Collision Ion Scattering Spectroscopy
CMOS Complementary Metal Oxide Semiconductor
CTR Crystal Truncation Rod
DAS Dimer-Adatom-Stacking Fault
DESY Deutsches Elektronensynchrotron
DF-LEEM Dark Field Low-Energy Electron Microscopy
DFT Density Functional Theory
DORIS Double-Ring Storage
EOT Effective Oxide Thickness
FOV Field of View
FWHM Full Width at Half Maximum
GIXRD Grazing-Incidence X-Ray Diffraction
HASYLAB Hamburger Synchrotronstrahlungslabor
HAXPES Hard X-ray Photoelectron Spectroscopy
HCT Honeycomb-Chain-Trimer
HRTEM High-Resolution Transmission Electron Microscopy
LEED Low-Energy Electron Diffraction
LEEM Low-Energy Electron Microscopy
MBE Molecular Beam Epitaxy
MEIS Medium Energy Ion Scattering
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Abkürzungsverzeichnis
ML Monolayer
MLE Monolayer Equivalent
MOS Metal-Oxide-Semiconductor
MOSFET Metal-Oxide-Semiconductor Field-Effect Transistor
MOSTAB Monochromator Stabilizer
MOVCD Metal Organic Chemical Vapor Deposition
NSLS National Synchrotron Light Source
PES Photoelectron Spectroscopy
PLD Pulsed Laser Deposition
RCA Radio Corporation of America
RE Rare Earth
RF Radio Frequency
RHEED Reflection High Energy Electron Diffraction
RPES Resonant Photoelectron Spectroscopy
SOFC Solid Oxide Fuel Cell
SOI Silicon on Insulator
SPELEEM Spectroscopic Photoemission and Low-Energy Electron Microscope
STM Scanning Tunneling Microscopy/Microscope
STS Scanning Tunneling Spectroscopy
TEM Transmission Electron Microscopy/Microscope
UHV Ultrahigh Vacuum
UPS Ultraviolet Photoelectron Spectroscopy
VUV Vacuum Ultraviolet
WGS Water-Gas Shift Reaction
XPEEM X-Ray Photoemission Electron Microscopy/Microscope
XPS X-Ray Photoelectron Spectroscopy
XRD X-Ray Diffraction
XRR X-Ray Reflectometry
XSW X-Ray Standing Waves
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